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Introduction
Les polyme`res semi-cristallins forment la cate´gorie de polyme`res la plus largement em-
ploye´e industriellement, que ce soit comme polyme`re d’usage (tel le polypropyle`ne iso-
tactique), ou comme polyme`res techniques (poly(fluorure de vinylide`ne) PVDF). L’his-
toire thermo-me´canique que subissent les polyme`res pour former une organisation semi-
cristalline apre`s refroidissement dans les proce´de´s a une forte influence sur les performances
du produit fini. Dans les proce´de´s de transformation, le polyme`re subit a` l’e´tat fondu un
e´coulement complexe avant de cristalliser, a` l’air libre (souﬄage de gaine), dans un moule
(injection) ou encore sur un rouleau thermostate´ (extrusion de films a` plat).
Il est connu, notamment depuis les travaux de Keller [55, 54], que les proce´de´s de trans-
formation induisent des morphologies spe´cifiques (sphe´rolites de´forme´s, shish-kebabs) qui
ne sont pas observe´es dans les expe´riences habituelles de laboratoire hors e´coulement. Ces
morphologies spe´cifiques peuvent donner des proprie´te´s me´caniques et optiques ame´liore´es
et donc recherche´es par les industriels. Les transformateurs du domaine de la plasturgie
cherchent en ge´ne´ral a` re´duire la taille des morphologies semi-cristallines. Par exemple, on
sait que les craquelures se propagent plus facilement dans les sphe´rolites de grande taille.
Ils savent depuis longtemps que l’application d’un e´coulement fort a` l’e´tat fondu permet
de re´duire significativement la taille des sphe´rolites par rapport a` une cristallisation en
condition statique. Cependant, les me´canismes a` l’origine de cette forte augmentation de
la densite´ de germes restent mal explique´s et ne permettent pas une utilisation pre´dictive
en fonction de la nature du polyme`re.
D’autre part, les conditions de mise en forme des polyme`res sont encore a` l’heure actuelle
ajuste´es pour chaque produit de manie`re empirique, alors qu’une meilleure connaissance
de l’impact de l’e´coulement sur la cine´tique de cristallisation devrait conduire a` un calcul
de ces conditions en fonction de la structure du polyme`re et de sa cristallisation hors
e´coulement.
Enfin, dans un but de re´duction des temps de proce´de´, les transformateurs cherchent a`
re´duire par exemple les cycles d’injection moulage. Cette re´duction est possible si la cine´-
tique de cristallisation est augmente´e.
La proble´matique de cette the`se est fortement lie´e a` ce contexte industriel. Dans le cadre
ge´ne´ral d’une meilleure compre´hension du roˆle joue´ par l’e´coulement sur la relation entre
la structure mole´culaire et les proprie´te´s du produit fini, ce travail se concentre sur l’effet
d’un e´coulement sur la cristallisation (cine´tiques, morphologies) de deux polyme`res, un
polypropyle`ne et un PVDF (figure 1). Formule´e ainsi, la proble´matique de la the`se s’ins-
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crit dans la continuite´ de nombreuses e´tudes mene´es et en cours sur le sujet ”Flow-induced
Crystallization of Polymers” [37]. Si la cristallisation en condition statique est ge´ne´rale-
ment connue, l’influence d’un e´coulement est un phe´nome`ne complexe qui requiert des
techniques d’observation ainsi que des mode`les plus e´labore´s. Deux approches sont ge´ne´-
ralement suivies pour aborder ce proble`me :
• se placer dans des conditions (gradients thermiques, e´coulement complexe) proches de
celles rencontre´es dans les proce´de´s de mise en forme ;
• produire un e´coulement cine´matiquement simple et laisser le polyme`re cristalliser en
condition isotherme apre`s une histoire thermique controˆle´e.
La premie`re approche pre´sente l’avantage d’apporter des re´ponses rapides et facilement
applicables aux proble`mes industriels. Cependant, comme il est difficile de dissocier les
effets thermiques et me´caniques dans ces e´coulements complexes, ces e´tudes ne permettent
pas d’identifier l’origine structurale des effets observe´s et d’anticiper les comportements
de nouveaux mate´riaux.
C’est pourquoi la plus grande partie des e´tudes de re´fe´rence dans le domaine de la cristal-
lisation induite par e´coulement ont e´te´ mene´es selon la deuxie`me approche. L’e´coulement
applique´ est quasi-exclusivement le cisaillement, beaucoup plus simple a` produire expe´ri-
mentalement que l’e´longation. Ces e´tudes ont permis de progresser vers une compre´hension
de l’origine physique des phe´nome`nes observe´s et de proposer des mode`les pour pre´voir
les cine´tiques de cristallisation.
Aucun des mode`les de´crits dans la litte´rature n’est entie`rement satisfaisant et ne permet
de de´crire tous les effets observe´s, essentiellement a` cause d’un manque de certitudes ex-
pe´rimentales. En effet, si un grand nombre d’e´tudes expe´rimentales sur le sujet convergent
sur certains re´sultats (augmentation de la cine´tique globale et du nombre de germes), les
difficulte´s de controˆle des parame`tres (tempe´rature, de´formation) ainsi que le manque de
produits mode`les induisent des divergences sur certains aspects (relation avec la structure
mole´culaire, quantification). Pour une meilleure pre´diction des phe´nome`nes observe´s, un
effort doit encore eˆtre fourni pour enrichir les donne´es expe´rimentales.
Dans ce travail, la cristallisation est e´tudie´e depuis ses tous premiers instants, qui font
l’objet actuellement de nombreux de´bats, jusqu’aux morphologies finales. Cette volonte´
de de´crire l’ensemble du processus de cristallisation s’accompagne du de´veloppement de
me´thodes pour observer et comparer les phe´nome`nes a` diffe´rentes e´chelles. Nous appre´-
hendons le proble`me en nous plac¸ant dans des conditions de controˆle maximal des para-
me`tres thermiques et me´caniques : cristallisation isotherme, histoire thermique controˆle´e,
e´coulement cine´matiquement pur, controˆle des parame`tres de la de´formation impose´e au
polyme`re. Ces parame`tres sont de plus mis en relation avec la rhe´ologie du polyme`re fondu
et l’orientation globale des macromole´cules. Ainsi, sauf spe´cifie´, l’e´coulement de cisaille-
ment est applique´ avant la cristallisation. Cette dernie`re affirmation sera justifie´e au vu
des re´sultats obtenus.
Evidemment, l’inconve´nient d’une telle de´marche est que l’on se place dans des conditions
assez e´loigne´es de celles rencontre´es dans les proce´de´s de mise en forme. Cependant, on
isole ainsi chaque contribution et l’e´tude pre´sente l’avantage de pouvoir eˆtre applique´e a`
diffe´rents proce´de´s.
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Figure 1 – Repre´sentation de la proble´matique de la the`se. Les pointille´s
de´limitent le champ d’action de la the`se.
Plan du manuscrit
Les deux mate´riaux de l’e´tude, un polypropyle`ne et un PVDF, sont tout d’abord carac-
te´rise´s et les techniques d’observation sont pre´sente´es. Dans un deuxie`me chapitre, l’effet
du cisaillement sur la cine´tique de cristallisation est e´tudie´ et compare´ aux re´sultats ob-
tenus dans la litte´rature. Les re´sultats de cette investigation nous ont amene´ a` une e´tude
spe´cifique des premiers stades de la cristallisation, en condition statique et apre`s e´cou-
lement, qui est pre´sente´e dans le troisie`me chapitre. Au vu des re´sultats obtenus sur les
cine´tiques de cristallisation et sur les premiers stades, nous proposons de nouvelles pistes
pour l’e´tude expe´rimentale et the´orique de l’effet d’un e´coulement sur la cristallisation des
polyme`res (chapitre IV).
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I.1 Pre´sentation des mate´riaux de l’e´tude
L’analyse mene´e durant cette the`se se concentre principalement sur l’e´tape de germination
en conside´rant, d’une part, les pre´curseurs et, d’autre part, les morphologies cristallines
induites. Ces e´tudes seront re´alise´es en conditions isothermes, hors e´coulement et apre`s
cisaillement. Le phe´nome`ne de germination se produit a` une e´chelle largement submi-
crome´trique et a des conse´quences sur les morphologies sphe´rolitiques dont la taille est
de plusieurs dizaines de microns pour le polypropyle`ne. Dans le domaine de tempe´rature
explore´, le phe´nome`ne de germination est rare, le volume estime´ d’un germe he´te´roge`ne
est de quelques dizaines de nanome`tres cube pour un volume de polyme`re de plusieurs
milliers de microme`tres cube. La mise en e´vidence dans le volume est rendue difficile par
la faible taille et la rarete´ du phe´nome`ne. Toutes les e´tudes sont indirectes, la localisation
des germes active´s est connue a posteriori car ils sont situe´s au centre des sphe´rolites aux-
quels ils ont donne´ naissance, qui eux sont plus aise´ment observables, mais l’analyse de
leur formation sera plus statistique. Ces e´tudes doivent eˆtre re´alise´es in situ en condition
statique ou apre`s cisaillement.
Les polyme`res retenus pour cette the`se et leurs principales caracte´ristiques physico-chi-
miques seront pre´sente´s avant leur caracte´risation rhe´ologique. Nous verrons ensuite quels
sont les dispositifs de cisaillement qui permettent l’observation in situ en condition iso-
therme de l’e´tat fondu jusqu’a` la fin de la cristallisation. Les deux appareils que nous avons
choisis pour cette e´tude (implante´s au CEMEF et a` Leuven) doivent eˆtre calibre´s suivant
la meˆme proce´dure afin de garantir une juste comparaison des re´sultats. Une particularite´
de cette the`se est la diversite´ des me´thodes d’analyse qui ont e´te´ applique´es. Elles per-
mettent de balayer un domaine d’e´chelle comprise entre une fraction de micron jusqu’a`
plusieurs centaines de microns. La cine´tique globale de cristallisation et les morphologies
sont suivies par microscopie optique et par la de´polarisation de la lumie`re. L’orientation
mole´culaire globale est mesure´e durant et apre`s le cisaillement par polarime´trie (bire´frin-
gence). La diffusion de la lumie`re permet de caracte´riser le polyme`re fondu jusqu’aux
premiers stades de la cristallisation. Le couplage de ces diffe´rentes me´thodes sur les deux
dispositifs de cisaillement permet de suivre l’organisation du polyme`re depuis l’e´tat sur-
fondu jusqu’a` la fin de la cristallisation.
I.1 Pre´sentation des mate´riaux de l’e´tude
Les e´tudes de cristallisation sous ou apre`s e´coulement se concentrent en ge´ne´ral sur un
polyme`re. Le plus souvent, il s’agit du polypropyle`ne [24, 49, 64, 69, 80, 88, 110, 111, 117,
126, 127, 136]. En plus de l’inte´reˆt industriel repre´sente´ par ce polyme`re, sa cristallisation
en condition statique est bien connue et les sphe´rolites qui s’y de´veloppent atteignent
facilement des tailles compatibles avec l’observation directe par microscopie optique (de
quelques dizaines a` quelques centaines de microns). D’autres polyole´fines pre´sentant une
cristallisation aise´ment observable ont e´galement e´te´ e´tudie´es (polye´thyle`nes haute den-
site´ [4, 38, 57, 64, 118] et moyenne densite´ [81], polybute`ne [1, 38, 132, 135]). Quelques
polyme`res techniques ont aussi fait l’objet d’e´tudes de la cristallisation induite par ci-
saillement : le poly(oxyde d’e´thyle`ne) PEO [31, 64, 109, 123], le poly(-caprolactone) PCL
[29, 109] et le poly(e´ther e´ther ce´tone) PEEK [15].
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I.1.1 Proprie´te´s ge´ne´rales
Le polyme`re principal retenu pour cette e´tude est un polypropyle`ne homopolyme`re iso-
tactique. L’inte´reˆt d’utiliser un polyme`re ”classique” est que l’on connaˆıt bien sa cristalli-
sation et que les nombreuses e´tudes de cristallisation induite par e´coulement constituent
une importante base de comparaison pour notre e´tude. Nous utilisons un polypropyle`ne
produit par Appryl, ancienne joint-venture de Elf-Atochem et BPChemicals, de re´fe´rence
3030BN1. La consommation europe´enne de polypropyle`ne s’e´levait a` 7,6Mt en 2001, soit
20% de la consommation totale des thermoplastiques, avec une croissance annuelle de
l’ordre de 5%, 70% de la consommation concerne l’homopolyme`re [11]. Cet homopoly-
me`re a e´te´ synthe´tise´ par polyme´risation du propyle`ne en phase gazeuse a` l’aide d’un
catalyseur de type Ziegler-Natta. Des taux de ste´re´ore´gularite´ e´leve´s peuvent eˆtre atteints
avec de tels catalyseurs. Ces me´langes de sel de me´tal de transition et d’alkyl-aluminium
sont tre`s sensibles a` l’hydroge`ne, qui est utilise´ comme agent limitateur de chaˆıne, ce qui
permet un bon controˆle de la masse molaire des polyme`res. Du fait de sa haute masse
molaire (Mw=338200g/mol), le 3030BN1 est utilise´ pour l’extrusion de films et l’extru-
sion thermoformage, les applications principales sont dans l’emballage alimentaire, ce qui
repre´sente environ 35% (en tonnage) des applications du polypropyle`ne en Europe. De
plus, cette masse relativement e´leve´e le rend potentiellement assez sensible a` l’effet du
cisaillement sur la cristallisation [23]. Ceci en fait, en plus de l’inte´reˆt pour l’application
industrielle, un bon candidat pour analyser le roˆle d’un e´coulement sur la germination
et la cine´tique de cristallisation. La masse molaire a un effet direct sur la rhe´ologie qui
est approche´e par la mesure industrielle de l’indice de fluidite´ (Melt Flow Index). Le ta-
bleau I.1 regroupe les caracte´ristiques ge´ne´rales du polypropyle`ne de l’e´tude : Melt Flow
Index, densite´, tempe´rature de transition vitreuse Tg et voie de synthe`se.
Une e´tude comple´mentaire a porte´ sur le poly(fluorure de vinylide`ne) (PVDF), qui est
l’homopolyme`re du 1,1-difluoroe´thyle`ne, commercialise´ par ATOFINA sous le nom de
Kynar. Ce polyme`re a une structure mole´culaire tre`s diffe´rente de celle du polypropyle`ne
isotactique. L’e´tude de l’influence d’un e´coulement de cisaillement, notamment pendant
les premiers stades, sur la cristallisation du PVDF a e´te´ mene´e pour valider la me´thode
mise au point pour le polypropyle`ne et controˆler si les me´canismes mis en e´vidence sont
propres a` la cristallisation du polypropyle`ne ou plus ge´ne´raux. L’e´tude est moins comple`te
que pour le polypropyle`ne et les re´sultats sont pre´sente´s en paralle`le avec ceux obtenus
avec le polypropyle`ne.
Ce polyme`re technique, pie´zoe´lectrique, pre´sente une grande facilite´ de mise en oeuvre
et des proprie´te´s physicochimiques et me´caniques remarquables. Le PVDF a une excep-
tionnelle tenue au vieillissement exte´rieur, due a` sa transparence et a` sa forte inertie aux
rayons ultraviolets, ainsi qu’une excellente re´sistance a` la plupart des produits chimiques.
Le taux de cristallinite´ du Kynar 740 a e´te´ choisi pour obtenir d’excellentes proprie´te´s,
telles que l’imperme´abilite´ aux gaz et aux liquides ainsi que le tre`s faible gonflement dans
certains solvants, tout en conservant une tenue aux chocs importante, une bonne re´sis-
tance a` la fissuration sous contrainte, et une grande stabilite´ dimensionnelle. Les produits
finis sont utilise´s dans les domaines suivants : ge´nie chimique, e´lectricite´/e´lectronique,
off-shore, haute purete´, transport, BTP. Ce polyme`re est souvent associe´ a` d’autres po-
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lyme`res dans des proce´de´s multicouches, ou` il sert le plus souvent de reveˆtement isolant.
Les caracte´ristiques ge´ne´rales du Kynar 740 figurent dans le tableau I.1.
Caracte´ristiques ge´ne´rales iPP 3030BN1 PVDF Kynar 740
Melt Flow Index 230◦C [g/10min.] 3 (sous 2,16kg.) 6 (sous 21,6kg.)
Densite´ 25◦C [g/cm3] 0,905 1,78
Tg [
◦C] -21 -40
Polyme´risation Ziegler-Natta Radicalaire
(e´mulsion)
Tableau I.1 – Caracte´ristiques ge´ne´rales du polypropyle`ne 3030BN1 et du
poly(fluorure de vinylide`ne) Kynar 740
I.1.2 Caracte´risation physico-chimique
(a) (b)
Figure I.1 – Distribution des masses molaires du polypropyle`ne 3030BN1 (a)
et du PVDF Kynar 740 (b).
Les caracte´risations mole´culaires du polypropyle`ne 3030BN1, lot 9P1600, et du poly(fluo-
rure de vinylide`ne) Kynar 740, lot 98C6148 (en fait un lot e´quivalent 94C6056), ont e´te´
effectue´es par ATOFINA, respectivement au CERDATO et au C.R.R.A. de Pierre-Be´nite.
Le polypropyle`ne est solubilise´ dans le trichlorobenze`ne a` 145◦C. Le solvant retenu pour
le PVDF est le dime´thylformamide a` 80◦C. Pour les deux polyme`res, l’e´talonnage est fait
avec une se´rie d’e´chantillons de polystyre`ne a` distribution e´troite.
Les masses molaires moyennes en nombre Mn, en poids Mw et z Mz sont de´termi-
ne´es d’apre`s la distribution des masses obtenue par chromatographie d’exclusion ste´rique
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(SEC) :
Mn =
∑
i niMi∑
i ni
Mw =
∑
i niM
2
i∑
i niMi
Mz =
∑
i niM
3
i∑
i niM
2
i
(I.1)
L’indice de polymole´cularite´ (Ip = Mw/Mn) caracte´rise la dispersion des longueurs de
chaˆınes. Les courbes de distribution des deux produits (figure I.1) montrent que la syn-
the`se du PVDF conduit a` une polymole´cularite´ nettement plus faible que celle du poly-
propyle`ne. Les masses molaires moyennes apparaissent dans le tableau I.2.
Les masses moyennes du polypropyle`ne sont relativement importantes et la pre´sence si-
gnificative de longues chaˆınes laisse supposer des effets de´tectables de l’e´coulement sur
la cristallisation. La valeur de 6,45 trouve´e pour le polypropyle`ne est classique pour une
synthe`se avec catalyse Ziegler-Natta. Dans le cas d’une synthe`se avec catalyse de type
me´talloce`ne, on peut atteindre des polymole´cularite´s de l’ordre de 2. Il faut noter que,
malgre´ ce controˆle de la dispersion des masses mole´culaires, les polypropyle`nes me´tallo-
ce`nes ne repre´sentent aujourd’hui qu’ 1% en volume du marche´ global.
Les masses molaires moyennes du PVDF Kynar 740 figurent e´galement dans le tableau I.2.
La masse moyenne en nombre est beaucoup plus grande que celle du polypropyle`ne, alors
que la masse molaire moyenne en poids est e´quivalente.
Le taux d’isotacticite´, qui est une mesure de la re´gularite´ des chaˆınes, n’est de´fini que
pour le polypropyle`ne (voir figure I.3). Il est de´termine´ par RMN du carbone 13. Le
polypropyle`ne est dissout dans le te´trachloroe´thane deute´re´ a` 130◦C.
Caracte´ristiques physico-chimiques iPP 3030BN1 PVDF Kynar 740
Isotacticite´ [%] 94 /
Mn [g/mol] 52410 172240
Mw [g/mol] 338200 379500
Mz [g/mol] 954600
Ip 6,45 2,20
Tableau I.2 – Caracte´ristiques physico-chimiques du polypropyle`ne 3030BN1
et du poly(fluorure de vinylide`ne) Kynar 740
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Figure I.2 – Motif de re´pe´tition du polypropyle`ne. De´finition des extre´mite´s
teˆte et queue.
Figure I.3 – Les trois ste´re´oisome`res du polypropyle`ne.
I.2 Informations structurales
I.2.1 Structure chimique et cristalline du polypropyle`ne
I.2.1.1 Structure chimique
La polyme´risation du propyle`ne peut produire diffe´rents types d’enchaˆınements du motif
monome`re : teˆte-queue, queue-queue ou teˆte-teˆte (de´finition sur la figure I.2). La pre´sence
du groupe me´thyle conduit a` un encombrement ste´rique qui favorise l’enchaˆınement teˆte-
queue. Si des de´fauts d’enchaˆınement apparaissent lors d’une polyme´risation a` catalyse
me´talloce`ne, ces re´gioerreurs sont extreˆmement rares dans le cas d’une polyme´risation
avec catalyseur Ziegler-Natta.
La pre´sence de carbones asyme´triques (note´ * sur la figure I.2) dans la chaˆıne de po-
lypropyle`ne conduit a` trois ste´re´oisome`res diffe´rents, en fonction de la re´partition des
groupements me´thyle et hydroge`ne de part et d’autre du plan forme´ par le squelette car-
bone´. La figure I.3 montre les trois types d’isome`res obtenus. On parle de polypropyle`ne
isotactique, syndiotactique et atactique selon que les groupes me´thyle sont respectivement
tous du meˆme coˆte´ du plan des carbones en position e´tendue, alternativement d’un coˆte´
puis de l’autre ou bien ale´atoirement re´partis. Les polypropyle`nes isotactiques et syn-
diotactiques, qui correspondent a` une grande re´gularite´ des chaˆınes, sont semi-cristallins.
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En revanche, l’absence d’une pe´riodicite´ ste´rique empeˆche le polypropyle`ne atactique de
cristalliser. C’est essentiellement le polypropyle`ne isotactique qui est synthe´tise´ et utilise´
dans les proce´de´s de mise en forme a` l’heure actuelle.
I.2.1.2 Structure cristalline
Figure I.4 – Repre´sentation de la structure cristalline α du polypropyle`ne
isotactique sur le plan perpendiculaire aux chaˆınes [86]
Des informations plus comple`tes sur la structure cristalline du polypropyle`ne homopoly-
me`re peuvent eˆtre obtenues dans l’ouvrage de Karger-Kocsis [52]. La conformation spatiale
la plus stable (minimum d’e´nergie potentielle) de la chaˆıne de polypropyle`ne isotactique
est une structure en he´lice. Elle comporte trois motifs monome`res (qui comportent chacun
deux atomes de carbone sur le squelette) par pas d’he´lice, on parle d’he´lice 2x3/1. Selon
le sens de rotation de l’he´lice, on distingue deux he´lices e´nantiomorphes appele´es droite
et gauche.
Les chaˆınes de polypropyle`ne isotactique peuvent s’arranger selon diffe´rentes structures
cristallines. On distingue trois structures cristallines : monoclinique (α), hexagonale (β),
triclinique (γ) et une structure interme´diaire dite smectique.
La structure monoclinique α, la plus courante, est pre´sente´e figure I.4. Elle est obte-
nue par cristallisation a` partir de l’e´tat fondu et de solutions. Les parame`tres de maille
(a=6,65 A˚ ; b=20,96 A˚ ; c=6,50 A˚ ; β=99,33◦ et α=γ=90◦), la masse volumique (0,936
g/cm3) ainsi que le groupe d’espace (P21/c) sont connus depuis longtemps [86].
La structure hexagonale β est me´tastable, elle est parfois obtenue lors de la cris-
tallisation a` partir de l’e´tat fondu. Sa tempe´rature de fusion est plus faible que celle de
la phase α (145◦C compare´ a` 165◦C environ) alors que pour la meˆme tempe´rature de
cristallisation, la vitesse de croissance de la phase β est plus e´leve´e que celle de la phase
α. Elle n’a e´te´ observe´e que dans un domaine de tempe´rature de cristallisation comprise
entre 100 et 145◦C, ou bien apre`s un e´coulement ou avec des agents nucle´ants spe´cifiques.
Plusieurs structures sont propose´es pour l’organisation des he´lices et les parame`tres de
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maille [77, 104].
La phase γ est beaucoup moins fre´quente et apparaˆıt a` partir de l’e´tat fondu avec
des polypropyle`nes de faible masse ou sous tre`s forte pression. Nous ne sommes donc pas
susceptibles de l’observer dans nos expe´riences avec le 3030BN1. Sa structure cristalline
longtemps controverse´e semble avoir re´cemment e´te´ e´lucide´e [76].
La phase smectique est forme´e a` basse tempe´rature de cristallisation (par trempe).
La transition smectique-α est e´value´e a` 60◦C [138].
Quelle que soit la phase cristalline, pour une tempe´rature de cristallisation donne´e, toutes
les lamelles a` l’inte´rieur d’une morphologie sphe´rolitique ont la meˆme phase cristalline.
C’est le germe pre´curseur de la croissance qui de´termine la phase cristalline des lamelles
formant un sphe´rolite.
I.2.2 Structure chimique et cristalline du PVDF
Figure I.5 – Motif de re´pe´tition du PVDF.
I.2.2.1 Structure chimique
La structure chimique du motif de re´pe´tition du PVDF est pre´sente´e sur la figure I.5. Il
n’y a pas de carbone asyme´trique et donc pas de ste´re´ose´lectivite´. En revanche, comme
pour le polypropyle`ne, des re´gioerreurs peuvent exister (enchaˆınements teˆte-teˆte) et sont
quantifie´es par RMN du fluor 19. Dans le cas du Kynar 740, ces re´gioerreurs repre´sentent
4,7% des enchaˆınements. Le pourcentage de re´gioerreurs influe fortement sur les proprie´te´s
du PVDF, par exemple sur sa tempe´rature de fusion [105].
I.2.2.2 Structure cristalline
Contrairement au polypropyle`ne pour lequel les chaˆınes ont toujours une ge´ome´trie d’he´-
lice 31, la chaˆıne de PVDF peut s’organiser selon diffe´rents enchaˆınements de confor-
me`res trans et gauche. A ces diffe´rentes formes sont associe´es quatre structures cristallines
(α,β,γ,δ). Une revue de´taille´e des diffe´rentes phases cristallines a e´te´ e´tablie par Lovinger
13
I Mate´riaux et me´thodes expe´rimentales
[72]. Dans les conditions thermo-me´caniques applique´es pour cette e´tude, seule la phase
α (ou forme II) sera observe´e. Elle correspond a` un enchaˆınement TG+TG− des motifs
(he´lice) dans une structure orthorhombique selon le sche´ma propose´ figure I.6. Les para-
me`tres de maille sont les suivants : a=4,96 A˚ ; b=9,64 A˚ ; c=4,62 A˚ et α=β=γ=90◦. La
masse volumique vaut 1,92 g/cm3, soit plus du double de celle du polypropyle`ne, et le
groupe d’espace est P21/c. Dans la phase β (ou forme I), orthorhombique, l’enchaˆınement
est trans-trans si bien que la chaˆıne forme un zig-zag planaire.
Figure I.6 – Repre´sentation de la structure cristalline α du PVDF [72]
I.2.3 Morphologies
I.2.3.1 Les sphe´rolites
A l’e´tat fondu, les chaˆınes macromole´culaires sont organise´es en pelotes statistiques. Lors
de la cristallisation, ces pelotes statistiques se re´organisent partiellement sous forme de
lamelles (Figure I.7(a)), d’e´paisseur de l’ordre de 10 nm, avec des repliements des chaˆınes.
Des zones amorphes se´parent les lamelles cristallines dans les sphe´rolites. Ces arrange-
ments polycristallins de syme´trie sphe´rique (en trois dimensions) sont constitue´s de cris-
tallites radiales. La direction radiale (direction de croissance) correspond toujours a` une
direction cristallographique particulie`re. Ces lamelles peuvent dans certains cas se tor-
sader autour de la direction radiale. Les sphe´rolites pre´sentent des proprie´te´s optiques
remarquables (extinctions en forme de croix de Malte entre polariseur et analyseur croi-
se´s, annelures dans le cas de torsades pe´riodiques - voir figure I.7(b)), et on assimile les
lamelles a` des lames bire´fringentes.
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(a) (b)
Figure I.7 – (a) Lamelles cristallines dans un sphe´rolite de polye´thyle`ne. (b)
Croix de Malte et annelures dans des sphe´rolites.
Dans le cas du polypropyle`ne, la structure interne des sphe´rolites diffe`re selon la phase cris-
talline. Dans la phase α se de´veloppent des structures originales : des lamelles tangentielles
croissent presque perpendiculairement aux lamelles radiales, on parle de quadrites [56].
La proportion de lamelles tangentielles dans les sphe´rolites de phase α diminue quand la
tempe´rature de cristallisation augmente. Keith et Padden [53] ont montre´ que la bire´frin-
gence (∆n=nr-nt est la diffe´rence entre les indices de re´fraction radiaux et tangentiels)
des sphe´rolites de polypropyle`ne de´pend de la tempe´rature de cristallisation et de la phase
cristalline. Quatre types de sphe´rolites sont de´finis (tableau I.3). Binsbergen et de Lange
[9] ont montre´ que le changement de signe de la bire´fringence est duˆ a` un changement du
taux de lamelles tangentielles : pour les sphe´rolites de type I, les lamelles tangentielles
pre´dominent, alors que ce sont les lamelles radiales pour les sphe´rolites de type II. Les
sphe´rolites de type β sont constitue´s uniquement de lamelles radiales, ce qui explique la
forte bire´fringence ne´gative. Des annelures sont observe´es dans les sphe´rolites de type IV.
Les sphe´rolites α du PVDF sont e´galement annele´s avec un pas d’annelure qui croˆıt
fortement avec la tempe´rature de cristallisation [70].
Sphe´rolites phase ∆n Tc[
◦C]
I α Faiblement positive ≤134
mixed α Mixte 134-138
II α Faiblement ne´gative ≥138
III β Ne´gative 110-128
IV β Ne´gative 128-132
Tableau I.3 – Bire´fringence et tempe´ratures de cristallisation des diffe´rents
types de sphe´rolites du polypropyle`ne isotactique.
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I.2.3.2 Modification des morphologies
Les sphe´rolites sont caracte´ristiques de la croissance de lamelles a` partir d’un germe situe´
dans le volume, a` la meˆme vitesse dans toutes les directions de l’espace, ce qui est la
conse´quence d’une cristallisation isotherme en condition statique. Dans d’autres conditions
me´caniques, thermiques ou ge´ome´triques, les morphologies semi-cristallines obtenues lors
de la cristallisation a` partir de l’e´tat fondu peuvent diffe´rer du sphe´rolite.
Les principales causes de telles modifications sont les suivantes :
• un fort gradient thermique ;
• la pre´sence d’une surface e´trange`re favorisant la germination ;
• un e´coulement.
Dans les proce´de´s de mise en forme, ces trois contributions sont en ge´ne´ral couple´es. L’in-
fluence d’un e´coulement sur les morphologies sera discute´e dans le chapitre suivant.
Lorsque la cristallisation se produit dans une zone de fort gradient thermique, on observe
des morphologies en forme de come`tes. Ces sphe´rolites de´forme´s ont e´te´ de´crits et analyse´s
par Lovinger et Gryte [71]. Le mode`le suppose des re´gions de tempe´rature constante et pre´-
dit que les lamelles qui croissent dans la direction des tempe´ratures croissantes tendent
a` devenir paralle`les au gradient thermique, alors que les lamelles en croissance dans la
direction des tempe´ratures de´croissantes s’incurvent pour tendre vers une asymptote ver-
ticale. Ceci montre l’importance d’un tre`s bon controˆle de l’homoge´ne´ite´ thermique dans
les expe´riences de cristallisation isotherme apre`s e´coulement si on veut de´coupler les effets
thermiques des effets d’e´coulement.
La pre´sence d’une surface e´trange`re peut modifier la cristallisation et les morphologies
en croissance. Cette surface e´trange`re peut eˆtre un outil, comme dans les proce´de´s de
mise en forme, ou bien un mate´riau me´lange´ au polyme`re (autre polyme`re, fibres, parti-
cules...). Une tre`s forte germination he´te´roge`ne peut apparaˆıtre au contact d’une surface
e´trange`re. Dans ce cas, a` cause du grand nombre de germes apparus en surface, la crois-
sance cristalline se fait alors principalement dans la direction perpendiculaire au substrat,
car la croissance late´rale est bloque´e par les entite´s cristallines voisines. Ce phe´nome`ne
est appele´ transcristallinite´. Plusieurs facteurs peuvent influer sur l’apparition de zones
transcristallines : la composition chimique du substrat, sa structure cristalline, l’e´tat de
surface (proprete´ et topographie). La germination de surface lors de nos expe´riences en
condition statique et apre`s cisaillement sera discute´e dans le chapitre II.
I.3 Caracte´risation du polypropyle`ne 3030BN1
Des caracte´risations de base, rhe´ologiques et thermodynamiques, ont e´te´ re´alise´es essen-
tiellement sur le polypropyle`ne, qui sert de mate´riau de re´fe´rence durant cette the`se. Elles
sont du meˆme type mais plus restreintes dans le cas du PVDF. L’analyse rhe´ologique
permet de mieux comprendre le comportement des polyme`res sous cisaillement, alors que
l’analyse thermodynamique fournit des donne´es pour l’e´tude de la cristallisation. Des me-
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sures de densite´ en fonction de la tempe´rature a` diffe´rentes pressions (courbes pVT) sont
utilise´es pour estimer (et compenser) le retrait du polyme`re dans un des appareils de
cisaillement lors du refroidissement (voir protocole figure I.25).
I.3.1 Diagramme pVT
Les courbes pVT ont e´te´ re´alise´es par ATOFINA au CERDATO. Les variations de vo-
lume spe´cifique des polyme`res en fonction de la tempe´rature sont de´termine´es a` diffe´rentes
pressions a` l’aide d’un appareil pVT 100 (SWO Polymertechnik). L’e´volution du volume
au cours du refroidissement est mesure´e a` pression constante a` l’aide d’un capteur de
de´placement d’un piston mobile. La figure I.8 montre les re´sultats obtenus pour le po-
lypropyle`ne a` une vitesse de refroidissement de 5◦C/min (tempe´ratures variant de 240 a`
30◦C) a` diffe´rentes pressions.
Figure I.8 – Courbes pVT a` T˙ = −5◦C/min du polypropyle`ne 3030BN1.
Le volume spe´cifique du polyme`re fondu croˆıt line´airement avec la tempe´rature. Cette
variation est la plus forte a` pression atmosphe´rique, et de´croˆıt avec la pression du fait de
la diminution du volume libre. Une tre`s forte re´traction est due a` la cristallisation qui
apparaˆıt, dans ces conditions de refroidissement, vers 120◦C a` pression atmosphe´rique et
a` plus de 150◦C sous 120MPa. La re´traction du polyme`re solide est dans tous les cas
beaucoup plus faible. Notre e´tude de la cristallisation ne´cessite que nous prenions des pre´-
cautions particulie`res pour l’analyse des premiers stades. Par conse´quent, les corrections
d’entrefer entre plateaux de la platine Linkam ne seront applique´es qu’a` l’e´tat fondu, a`
pression atmosphe´rique.
Les courbes pVT permettent de plus une mesure de la densite´, qui est l’inverse du vo-
lume spe´cifique, sous diffe´rentes conditions de pression et de tempe´rature. Ainsi, nous
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pouvons ve´rifier que cette mesure est cohe´rente avec la valeur fournie par le producteur :
d30◦C=0,908 g/cm
3 proche de la valeur 0,905 donne´e a` 25◦C.
I.3.2 Rhe´ologie a` l’e´tat fondu
La rhe´ologie des polyme`res a` l’e´tat fondu permet d’acce´der a` une estimation du spectre
des temps de relaxation, qui est une signature du comportement viscoe´lastique line´aire
du mate´riau. La rhe´ologie peut eˆtre utilise´e comme technique comple´mentaire de la chro-
matographie d’exclusion ste´rique pour estimer les masses molaires moyennes en nombre
(d’apre`s la viscosite´ au plateau) et les chaˆınes les plus longues. Pour l’e´tude de la cristal-
lisation induite par e´coulement, il est important d’avoir des informations sur les longues
chaˆınes et d’estimer les mobilite´s dans le liquide surfondu. La connaissance des temps de
relaxation du mate´riau est d’autre part ne´cessaire pour la de´finition du protocole expe´-
rimental, surtout pour de´terminer le temps ne´cessaire de maintien a` la tempe´rature de
fusion choisie pour effacer l’histoire me´canique du polyme`re.
I.3.2.1 Mesures
a) Viscoe´lasticite´
Les polyme`res ont des proprie´te´s viscoe´lastiques a` l’e´tat fondu. Cette viscoe´lasticite´ s’ex-
prime, par exemple, par la relaxation de contrainte τ(t). Quand un fluide viscoe´lastique
est soumis a` une de´formation constante γ, la contrainte se relaxe ensuite de manie`re ex-
ponentielle jusqu’a` une valeur nulle, alors que pour un fluide newtonien cette relaxation
sera imme´diate. On de´finit le module de relaxation G(t) par :
G(t) =
τ(t)
γ
(I.2)
Dans le domaine des petites de´formations, la relaxation de la contrainte de´pend line´aire-
ment de la de´formation. Ceci de´finit le domaine de viscoe´lasticite´ line´aire. Les hypothe`ses
de la viscoe´lasticite´ line´aire ne sont pas satisfaites dans le cas des proce´de´s de mise en
forme, cependant la caracte´risation rhe´ologique dans ce domaine va nous fournir des in-
formations sur la structure mole´culaire du mate´riau.
b) Mesures dynamiques
Pour caracte´riser le domaine de viscoe´lasticite´ line´aire, le mate´riau est de´forme´ par des
oscillations sinuso¨ıdales de faible amplitude. La contrainte e´volue e´galement de manie`re
sinuso¨ıdale, avec un de´calage de phase δ par rapport a` la de´formation. La contrainte peut
eˆtre alors de´compose´e en deux contributions :
γ = γ0 sin(ωt)
τ = τ
′
0 sin(ωt) + τ
′′
0 cos(ωt) (I.3)
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On de´finit a` partir de cette de´composition deux modules dynamiques et la tangente du
de´phasage δ :
G
′
=
τ
′
0
γ0
module e´lastique (I.4)
G
′′
=
τ
′′
0
γ0
module visqueux (I.5)
tan δ =
G
′′
G′
(I.6)
Les mesures dynamiques sur le polypropyle`ne 3030BN1 ont e´te´ effectue´es sur un rhe´ome`tre
DSR (Dynamic Stress Rheometer) a` contrainte impose´e (Rheometric Scientific, USA) avec
une ge´ome´trie plan-plan (φ = 25mm, e = 1500µm). Le domaine de line´arite´ des modules a`
0,1 s−1 s’e´tend jusqu’a` 20% de de´formation a` 210◦C. La contrainte est maintenue a` 100Pa
pour les mesures a` hautes fre´quences [1 ;100 rad/s] et a` 1Pa pour les mesures a` basses
fre´quences [0,05 ;1 rad/s]. Le domaine des fre´quences explore´es est [0,05 ;100 rad/s].
Figure I.9 – Courbes maˆıtresses des modules dynamiques visqueux et e´las-
tiques du polypropyle`ne 3030BN1 a` la tempe´rature de re´fe´rence 210◦C.
La figure I.9 montre la de´pendance en fre´quence des modules dynamiques G
′
et G
′′
du
polypropyle`ne a` la tempe´rature de re´fe´rence de 210◦C. Il s’agit de courbes maˆıtresses
obtenues par superposition temps-tempe´rature des modules aux tempe´ratures de 190,
210, 230 et 250◦C, afin d’avoir des informations sur les temps longs et donc sur les longues
chaˆınes macromole´culaires. Les facteurs de glissement horizontaux aT/T0 sont de´termine´s
par superposition des e´volutions de modules a` 190, 210, 230 et 250◦C. A l’e´tat fondu, une
loi d’Arrhe´nius (Ea est l’e´nergie d’activation, R=8,31 J/(mol.K)) est la constante des gaz
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parfaits) permet de de´crire la de´pendance en tempe´rature de aT/T0 :
aT/T0 = exp
(
Ea
R
(
1
T
− 1
T0
))
(I.7)
Ce type de de´pendance est accepte´e pour des tempe´ratures supe´rieures a` Tg+100 (Tg est
la tempe´rature de transition vitreuse, typiquement 253 K pour un polypropyle`ne). Pour
des tempe´ratures infe´rieures, l’e´quation de Williams-Landel-Ferry (WLF), base´e sur la
the´orie du volume libre, est plus adapte´e. La figure I.10 montre l’e´volution de ln(aT/T0)
en fonction de 1/T, la pente de la droite obtenue donne acce`s a` l’e´nergie d’activation, qui
est une donne´e intrinse`que du mate´riau.
Figure I.10 – Facteur de glissement horizontal aT/T0=210◦C du polypropyle`ne
3030BN1.
La valeur trouve´e pour l’e´nergie d’activation Ea du polypropyle`ne, 47 (±1) kJ/mol, est
classique pour un polypropyle`ne homopolyme`re de type Ziegler-Natta [25].
c) Courbe d’e´coulement
Les mesures dynamiques permettent e´galement de de´terminer la courbe d’e´coulement
du polyme`re. On pourra ainsi situer les cisaillements applique´s lors des expe´riences de
cristallisation par rapport a` la courbe d’e´coulement. On de´finit une viscosite´ complexe,
dont le module est relie´ aux modules visqueux et e´lastique par :
|η∗(ω)| = 1
ω
(
G
′2
+G
′′2
)1/2
(I.8)
η∗ = η
′ − iη′′ (I.9)
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Cette viscosite´ correspond au domaine line´aire de viscoe´lasticite´. Evidemment, les expe´-
riences de cristallisation apre`s e´coulement ne vont pas se limiter a` ce domaine et il convient
de comple´ter la courbe d’e´coulement par des mesures a` plus forts taux de cisaillement.
La relation empirique de Cox-Merz permet de relier les domaines line´aire et non-line´aire
pour des polyme`res line´aires par :
η(γ˙) = |η∗(ω)| avec γ˙ = ω (I.10)
Elle permet de bien de´crire le comportement du polyme`re dans la zone de recouvrement.
Ainsi, la de´croissance de la viscosite´ complexe avec la fre´quence est assimile´e a` la pseu-
doplasticite´. Des mesures de viscosite´ en re´gime stationnaire par rhe´ome´trie capillaire
ont e´te´ re´alise´es pour comple´ter la courbe d’e´coulement a` hauts taux de cisaillement. Le
rhe´ome`tre capillaire utilise´ est un Rheograph 2002 de Go¨ttfert.
Figure I.11 – Courbe d’e´coulement a` 210 et 136◦C. Viscosite´s capillaires η(γ˙)
et complexes |η∗(ω)| du polypropyle`ne.
La figure I.11 montre la courbe d’e´coulement du polypropyle`ne a` 210◦C. On constate que
le plateau newtonien n’est pas atteint aux faibles taux de cisaillement a` cette tempe´rature.
La superposition temps-tempe´rature permet d’estimer la courbe d’e´coulement a` la tem-
pe´rature de cristallisation (136◦C) selon la relation I.11, e´tablie dans l’hypothe`se d’une
faible variation de masse volumique et donc d’un facteur de glissement vertical bT e´gal a` 1,
et en conside´rant que la loi d’Arrhe´nius est toujours valable a` 136◦C. Cette hypothe`se est
licite car la tempe´rature de cristallisation est largement supe´rieure au domaine ou` la loi
WLF s’applique. A 136◦C, les taux de cisaillement sont de´cale´s d’une de´cade par rapport
aux mesures re´alise´es a` 210◦C.
η∗(T, ω) = aT/210 η∗(210, ωaT/210) (I.11)
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d) Mesures de fluage
Des mesures de fluage ont e´te´ re´alise´es pour acce´der aux temps longs du spectre des temps
de relaxation. Lors d’une expe´rience de fluage, on mesure la de´formation γ(t) au cours
du temps en appliquant une contrainte fixe τ0. Une autre grandeur est habituellement
employe´e pour de´crire une telle expe´rience : la complaisance J(t) = γ(t)/τ0.
Les expe´riences de fluage ont e´te´ re´alise´es sur le polypropyle`ne avec le rhe´ome`tre a`
contrainte impose´e DSR a` diffe´rents niveaux de contrainte (1 ;10 ;100Pa), a` plusieurs tem-
pe´ratures (de 190 a` 230◦C). Apre`s un temps court pour atteindre l’e´quilibre, la vitesse de
de´formation devient constante et e´gale a` γ˙∞ (figure I.12). Dans ce domaine, la complai-
sance suit l’e´volution suivante :
J(t) =
γ0
τ0
+
tγ˙∞
τ0
(I.12)
Figure I.12 – Courbe de fluage du polypropyle`ne a` 210◦C. Complaisance J(t)
a` contrainte impose´e τ0=10Pa.
Le temps de relaxation le plus long est extrapole´ a` partir de ce domaine line´aire :
λ0 = lim
τ0→0
γ0
γ˙∞
(I.13)
I.3.2.2 Relaxation
a) Spectre des temps de relaxation
Pour de´terminer le spectre des temps de relaxationH(λ), qui fournit une fonction continue
des temps de relaxation λ, les relations suivantes [27] de la viscoe´lasticite´ line´aire (mode`le
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de Maxwell ge´ne´ralise´) doivent eˆtre re´solues :
G′(ω) = Ge +
∫ +∞
−∞
H(λ)
(ωλ)2
1 + (ωλ)2
d ln(λ) (I.14)
G′′(ω) =
∫ +∞
−∞
H(λ)
ωλ
1 + (ωλ)2
d ln(λ) (I.15)
Ge est le module a` l’e´quilibre. Les difficulte´s dans les e´quations I.14 et I.15 re´sident dans
le fait que le module est connu a` partir du spectre inte´gre´. Une inversion d’inte´grale doit
eˆtre effectue´e, ce qui est un proble`me mathe´matiquement mal pose´. Par analogie avec
la me´thode de re´gularisation de Tikhonov, Honerkamp et Weese [44] ont de´veloppe´ une
me´thode (NLREG [131]), dont l’objectif est de minimiser le potentiel suivant :
V () = 
∫ λM
λmin
(
d2 ln(H(λ))
dλ2
)2
d lnλ+
n∑
i=1
1
σ
′
i
2
(
G
′σ
i −
∫ λM
λmin
ln(H(λ))
(ωλ)2
1 + (ωλ)2
d ln(λ)
)2
+
n∑
i=1
1
σ
′′
i
2
(
G
′′σ
i −
∫ λM
λmin
ln(H(λ))
ωλ
1 + (ωλ)2
d ln(λ)
)2
(I.16)
Ou` :  – est le parame`tre de la re´gularisation ; G
′σ
i , G
′′σ
i – sont les valeurs mesure´es pour
les modules G
′
(ωi) et G
′′
(ωi) ; σ
′
i, σ
′′
i – sont les erreurs correspondantes et [λmin;λM ] – est
l’intervalle de temps sur lequel le spectre est calcule´.
Figure I.13 – Spectre des temps de relaxation du polypropyle`ne 3030BN1
a` 210 et 136◦C, λm est le temps de relaxation moyen. Les lignes verticales
correspondent au domaine des mesures de modules dynamiques.
Les mesures dynamiques ont e´te´ utilise´es pour de´terminer le spectre des temps de re-
laxation H(λ) du polypropyle`ne a` deux tempe´ratures, en utilisant la me´thode NLREG
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(figure I.13). La premie`re tempe´rature, 210◦C, correspond a` la tempe´rature de maintien a`
l’e´tat fondu lors du protocole expe´rimental, alors que 136◦C est une tempe´rature de cris-
tallisation typique. Nous retrouvons une de´cade de de´calage dans les temps de relaxation
entre 210◦C et la tempe´rature de cristallisation 136◦C.
b) Temps de relaxation
Le spectre de relaxation contient les informations sur le comportement rhe´ologique du
polyme`re. Il est possible d’en extraire des donne´es discre`tes. Deux temps caracte´ristiques
de la relaxation peuvent eˆtre estime´s a` partir des donne´es de viscoe´lasticite´ line´aire : un
temps moyen λm et le temps de relaxation le plus long λ0.
Si le polyme`re pouvait eˆtre de´crit par un mode`le de Maxwell simple, l’unique temps
de relaxation correspondrait a` l’inverse de la fre´quence pour laquelle les modules visqueux
et e´lastiques sont e´gaux (cross-over, figure I.9). Cette hypothe`se est e´videmment irre´aliste
pour un polyme`re fondu, mais on peut supposer une distribution syme´trique des temps
de relaxation et conside´rer ce temps comme une valeur moyenne des temps de relaxation.
On peut e´galement calculer un temps de relaxation moyen a` partir du spectre de´termine´
pre´ce´demment. Le logiciel NLREG fournit une estimation des autres fonctions viscoe´las-
tiques line´aires, comme le module de relaxation de contrainte G(t). Dans le cas d’un fluide
de Maxwell monomode, G(t) suit une de´croissance exponentielle, et on estime le temps
de relaxation moyen par la relation :
G(t) = G0 exp(−t/λm) (I.17)
La valeur λm obtenue est reporte´e sur le spectre (figure I.13).
Figure I.14 – Diagramme de Cole-Cole du polypropyle`ne 3030BN1 a` 210◦C.
Une autre me´thode de de´termination d’un temps de relaxation moyen est la repre´sentation
de Cole-Cole. En trac¸ant η
′′
en fonction de η
′
, on obtient pour un mode`le de Maxwell
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monomode un demi-cercle centre´ sur l’axe des η
′
. Le sommet du cercle correspond a` la
relation λω=1. Dans le cas d’un polyme`re ayant une distribution de temps de relaxation,
on peut e´galement approximer la repre´sentation par un arc de cercle, dont le centre n’est
plus situe´ sur l’axe des abscisses. Une expression analytique de la viscosite´ dynamique a
e´te´ propose´e [63] :
η∗(ω) =
η0
1 + (iωλm)1−h
(I.18)
Le parame`tre h (compris entre 0 et 1) est un indicateur de la largeur de la distribution des
temps de relaxation. Par analogie avec le cas d’un fluide de Maxwell, on de´termine ainsi
un temps de relaxation moyen, qui correspond a` l’inverse de la pulsation au sommet du
cercle. La figure I.14 montre le diagramme de Cole-Cole pour le polypropyle`ne 3030BN1
a` une tempe´rature de 210◦C.
Nous avons retenu deux me´thodes parmi les diffe´rentes possibles pour de´terminer le temps
de relaxation le plus long. Tout d’abord a` partir des donne´es de modules complexes :
λ0 = lim
ω→0
G′
G′′ω
(I.19)
Comme la re´gion terminale (pentes de 2 et 1 pour G′(ω) et G′′(ω)) n’est pas totalement
atteinte (figure I.9), seul le temps de relaxation a` la fre´quence la plus faible du domaine
de mesure sera porte´ dans le tableau I.4. Il s’agit alors d’une sous-estimation de la valeur
de λ0. L’autre me´thode d’estimation a` partir des donne´es de fluage a e´te´ pre´sente´e pre´ce´-
demment (e´quation I.13)
Le tableau I.4 regroupe les diffe´rents temps de relaxation pour la tempe´rature de maintien
a` l’e´tat fondu du protocole expe´rimental (210◦C) et une tempe´rature de cristallisation ty-
pique (136◦C). On constate que si les valeurs de λ0 obtenues par les diffe´rentes me´thodes
sont cohe´rentes, il y a en revanche une grosse divergence entre les valeurs de λm de´termi-
ne´es a` partir du cross-over et celles obtenues par les deux autres me´thodes.
Temps le plus long λ0 [s] Temps moyen λm [s]
me´thode Tm Tc me´thode Tm Tc
modules 5,0 42 cross-over 0,05 0,43
fluage 6,4 52 spectre 1,0 8,5
Cole-Cole 1,5 12
Tableau I.4 – Temps de relaxation caracte´ristiques du polypropyle`ne
3030BN1 (Tm=210
◦C, Tc=136◦C).
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I.3.3 Analyse thermodynamique
I.3.3.1 The´orie
A pression constante, l’e´quilibre entre phases liquide et solide est re´alise´ a` une tempe´rature
T0 appele´e tempe´rature d’e´quilibre thermodynamique. L’enthalpie libre de fusion par unite´
de volume est alors nulle :
∆g(T0) = 0 (I.20)
D’ou`, en explicitant les parties enthalpique (∆h) et entropique (∆s), et en supposant que
ces fonctions ne de´pendent pas de la tempe´rature au voisinage de T0 :
T0 =
∆h
∆s
(I.21)
L’apparition d’interfaces au cours de la cristallisation modifie l’expression de la variation
d’enthalpie libre et les polyme`res fondent a` une tempe´rature TF infe´rieure a` la tempe´rature
d’e´quilibre thermodynamique : il y a de´pression du point de fusion. D’apre`s la the´orie de
Gibbs-Thomson pour la fusion d’une lamelle cristalline d’e´paisseur e :
TF = T
0
(
1− 2σe
e∆h
)
(I.22)
σe est l’e´nergie de surface d’extre´mite´, ∆h est l’enthalpie de fusion par unite´ de volume.
En introduisant l’expression de l’e´paisseur des lamelles e, de´rive´e des the´ories cine´tiques
de croissance [68] pre´sente´es page 64, on obtient la relation suivante a` faible surfusion :
T0 − TF = T
0 − Tc
γ
(I.23)
γ est un parame`tre qui prend un compte l’e´paississement des lamelles. Ainsi, l’intersection
de la courbe TF = f(Tc) avec la droite TF = Tc donne la valeur de T
0.
D’autre part, l’analyse des enthalpies de fusion permet d’acce´der au taux de cristallinite´ :
XC =
∆h
∆hC
(I.24)
∆hC est l’enthalpie de fusion massique the´orique du cristal, dont la valeur a e´te´ de´termine´e
par Monasse et Haudin [83] : ∆hC=148 J/g.
I.3.3.2 Re´sultats
La caracte´risation thermodynamique a e´te´ mene´e par calorime´trie (DSC), dont le principe
est de´crit page 45. Selon la tempe´rature de cristallisation, la fusion d’un e´chantillon de po-
lypropyle`ne peut comporter un ou deux pics dans le thermogramme (voir figure I.15(a)).
La tempe´rature au-dela` de laquelle on observe deux pics est de l’ordre de 140◦C. L’appari-
tion d’un e´paulement, puis e´ventuellement d’un deuxie`me pic, a` plus basses tempe´ratures
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correspond a` la double population de lamelles (radiales et tangentielles) de la phase α du
polypropyle`ne. Ce phe´nome`ne a de´ja` e´te´ observe´ par Monasse [83] sur un polypropyle`ne
isotactique. A des tempe´ratures supe´rieures (>155◦C), il observe une disparition du pic a`
haute tempe´rature. Comme ce sont les lamelles tangentielles qui tendent a` disparaˆıtre lors-
qu’on augmente la tempe´rature de cristallisation, le pic a` basses tempe´ratures est attribue´
a` la fusion des lamelles radiales alors que le pic a` plus hautes tempe´ratures correspond aux
lamelles tangentielles. Le pic retenu pour l’analyse est celui a` la tempe´rature la plus e´leve´e.
L’e´volution de la tempe´rature de ce pic en fonction de la tempe´rature de cristallisation
est extrapole´e line´airement jusqu’a` intersection avec la droite TF = Tc (figure I.15(b)) :
on obtient T0=232◦C. L’incertitude sur cette valeur est relativement grande, vue la me´-
thode de de´termination. Cependant, la valeur obtenue est e´leve´e par rapport a` celles
rapporte´es pour des polypropyle`nes homopolyme`res (208◦C par exemple pour Monasse et
Haudin [83]).
(a) (b)
Figure I.15 – Fusion d’e´chantillons cristallise´s en condition isotherme a` Tc.
(a) Thermogrammes de fusion a` Tc=132 et 144
◦C ; (b) de´termination de la
tempe´rature d’e´quilibre thermodynamique T0.
L’enthalpie de fusion ∆h est de´termine´e par inte´gration du thermogramme de fusion=
pour diffe´rentes tempe´ratures de cristallisation. On ne peut conclure a` aucune relation
entre l’enthalpie et la tempe´rature de cristallisation, les valeurs de´termine´es sont proches
(∆h '112 J/g) et conduisent a` un taux de cristallinite´ de l’ordre de 75% pour la valeur
de l’enthalpie the´orique choisie.
I.4 Caracte´risation du PVDF Kynar 740
Le Kynar 740, lot 98C6148, a e´te´ caracte´rise´ par les techniques utilise´es pour le polypro-
pyle`ne 3030BN1.
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I.4.1 Diagrammes pVT
Les courbes pVT ont e´te´ mesure´es de la meˆme manie`re que pour le polypropyle`ne (fi-
gure I.16). La variation relative du volume spe´cifique est sensiblement la meˆme que celle
du polypropyle`ne en fonction de la tempe´rature et lors de la cristallisation (de l’ordre de
10%). Par conse´quent, les meˆmes pre´cautions expe´rimentales devront eˆtre adopte´es pour
le re´glage de l’entrefer dans la platine Linkam.
Figure I.16 – Courbes pVT a` T˙ = −5◦C/min du PVDF Kynar 740.
I.4.2 Rhe´ologie a` l’e´tat fondu
I.4.2.1 Mesures
La figure I.17 montre l’e´volution des modules G
′
et G
′′
en fonction de la fre´quence a`
plusieurs tempe´ratures, en ayant applique´ le facteur de glissement aT . La tempe´rature
de re´fe´rence est 220◦C (c’est la tempe´rature de maintien a` l’e´tat fondu qui sera utilise´e
dans le protocole thermique). L’e´volution du facteur de glissement aT/220 fournit l’e´nergie
d’activation du Kynar 740 : Ea=49 (±1) kJ/mol. Cette valeur est le´ge`rement plus e´leve´e
que celle du polypropyle`ne (Ea=47 (±1) kJ/mol). Les donne´es a` 157◦C, tempe´rature de
cristallisation retenue pour la plupart des expe´riences, sont extrapole´es d’apre`s le facteur
de glissement.
La courbe d’e´coulement de la figure I.18 montre que la viscosite´ au plateau est plus
e´leve´e que celle du polypropyle`ne (cf. figure I.11). La relation de Cox-Mertz est a` nou-
veau utilise´e du fait que les chaˆınes sont line´aires, ce qui permet d’e´tendre le domaine
de taux de cisaillement. Elle s’applique a` nouveau de manie`re satisfaisante dans un large
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domaine de recouvrement en taux de cisaillement. Ces deux polyme`res pre´sentent donc
un comportement rhe´ologique simple.
Figure I.17 – Modules dynamiques visqueux et e´lastique du Kynar 740 a`
diffe´rentes tempe´ratures. Courbe maˆıtresse, re´fe´rence 220◦C.
Figure I.18 – Courbe d’e´coulement du Kynar 740 a` 220◦C et a` 157◦C.
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I.4.2.2 Relaxation
Les temps de relaxation moyens et les plus longs aux tempe´ratures de maintien en fusion
220◦C et de cristallisation 157◦C ont e´te´ estime´s selon certaines des me´thodes expose´es
pour le polypropyle`ne (tableau I.5). La divergence entre les re´sultats obtenus par les
me´thodes de Cole-Cole et de cross-over est amplifie´e par rapport au polypropyle`ne. Le
fait majeur est que les temps de relaxation caracte´ristiques sont nettement plus longs que
pour le polypropyle`ne.
Temps le plus long λ0 [s] Temps moyen λm [s]
me´thode Tm Tc me´thode Tm Tc
modules 25 144 cross-over 0,25 1,5
Cole-Cole 11 64
Tableau I.5 – Temps de relaxation caracte´ristiques du PVDF Kynar 740
(Tm=220
◦C, Tc=157◦C).
I.4.3 Donne´es thermodynamiques
Le type d’analyse thermodynamique effectue´e sur le polypropyle`ne n’a pas e´te´ mene´e
sur le PVDF Kynar 740. Les donne´es accessibles dans la litte´rature sont la tempe´rature
d’e´quilibre thermodynamique et l’enthalpie massique de fusion du cristal :
• T0=210◦C (phase α) [85]
• ∆hC=105 J/g [85]
Ainsi, les enthalpies de fusion molaires sont e´quivalentes pour le polypropyle`ne et le PVDF
(respectivement 6216 et 6510 J/mol), ce qui donne des entropies de fusion similaires
(∆SPPF =12,9 J/(mol.K) et ∆S
PV DF
F =13,9 J/(mol.K)). Les variations d’ordre entre e´tat
fondu et cristallin sont donc tre`s proches.
I.5 Me´thodes expe´rimentales
I.5.1 Bibliographie
I.5.1.1 Dispositifs de cisaillement
Expe´rimentalement, il est plus facile de produire un e´coulement de cisaillement pur qu’un
e´coulement e´longationnel sans composante de cisaillement. Diffe´rentes ge´ome´tries per-
mettent d’y parvenir (cylindres coaxiaux, lames paralle`les, coˆne-plan, rotation plan-plan).
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Cependant, l’e´tude de l’influence d’un e´coulement de cisaillement sur la cristallisation a`
partir de l’e´tat fondu requiert, en plus d’un controˆle des parame`tres me´caniques du ci-
saillement, un tre`s bon controˆle thermique. Dans la pratique, la plupart des dispositifs
favorisent un seul de ces deux controˆles.
a) Rhe´ome`tres et de´rive´s
L’appareil le plus utilise´ pour cisailler les polyme`res fondus est le rhe´ome`tre. Certaines
e´tudes de cristallisation induite par cisaillement ont utilise´ directement des rhe´ome`tres
commerciaux, avec des ge´ome´tries plan-plan [74, 88] ou coˆne-plan [127]. Cependant,
dans la plupart des cas, les rhe´ome`tres sont modifie´s ou des dispositifs e´quivalents sont
construits. Les diffe´rentes ge´ome´tries rencontre´es sont : disques paralle`les [1, 31, 100, 109,
123, 135], cylindres coaxiaux [30, 109], biconique [118, 132]. D’autre part, des cellules de
cisaillement longitudinal a` lames paralle`les [38, 64, 78, 81] ont e´te´ conc¸ues spe´cialement
pour l’e´tude de la cristallisation des polyme`res fondus. La plupart des e´tudes se sont in-
te´resse´es a` la cristallisation en condition isotherme.
Les difficulte´s expe´rimentales lie´es a` l’e´tude de la cristallisation induite par un e´coulement
sont importantes. Il s’agit en effet de controˆler les conditions thermiques et me´caniques,
de permettre des mesures et ide´alement des observations in situ. Dans la pratique, les
dispositifs d’e´tude privile´gient le controˆle thermique ou me´canique. La tempe´rature est
un parame`tre clef de la cristallisation (suivant les polyme`res, les vitesses de croissance
peuvent doubler pour 1 ou 2◦C de diffe´rence) et il convient donc d’avoir une tre`s bonne
re´gulation et une bonne mesure de la tempe´rature, ce que les rhe´ome`tres ne permettent
pas en ge´ne´ral. Ces dispositifs permettent en revanche un meilleur controˆle me´canique que
la plupart des dispositifs de´veloppe´s dans les laboratoires. Les premie`res expe´riences [38]
ont e´te´ mene´es avec des ge´ome´tries plan-plan sur des e´chantillons fins afin de limiter l’iner-
tie thermique et les effets d’e´chauffement. Fritzsche [30] a constate´ avec une ge´ome´trie de
Couette que les effets de la tempe´rature et du cisaillement e´taient meˆle´s et qu’on ne peut
donc pas dans ce cas isoler le roˆle de l’e´coulement sur la cristallisation. D’autre part, une
e´tude thermique sur une platine chauffante modifie´e [66] (il s’agit de la platine de cisaille-
ment mise au point au CEMEF) a montre´ que l’approximation isotherme e´tait seulement
valable pour des e´paisseurs et des taux de cisaillement faibles.
Les dispositifs utilise´s dans cette the`se, la platine Linkam CSS-450 et la platine chauffante
Mettler modifie´e se situent dans cette cate´gorie d’appareils.
b) Traction de fibre
De nombreux travaux [19, 49, 80, 121, 128] sont apparus sur la cristallisation de polyme`res
fondus autour de fibres soumises a` une traction (”fiber pullout”). Les fibres (souvent de
verre) sont choisies en ge´ne´ral de manie`re a` ne pas constituer un agent nucle´ant du poly-
me`re, afin de bien montrer l’effet spe´cifique de l’e´coulement. Le cisaillement induit par le
de´placement longitudinal de la fibre provoque la formation d’une gaine de polyme`re cris-
tallise´ autour de la fibre (Figure I.19). Il s’agit donc dans ces expe´riences de cristallisation
pendant le cisaillement.
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Figure I.19 – Principe de la traction de fibre entre deux lames de verre [128].
Monasse [80] a montre´ que des taux de cisaillement importants sont obtenus au voisinage
de la fibre (distance r) pour un mate´riau pseudoplastique (indice de loi de puissance m),
a` l’aide de la formule suivante :
γ˙(r) =
1−m
m
1
r1/m
 1
r
1−1/m
fibre − r1−1/me
Vfibre (I.25)
re et rfibre sont les rayons exte´rieur et de la fibre de verre, Vfibre est la vitesse de de´place-
ment de la fibre.
c) Autres dispositifs
Figure I.20 – Pre´sentation sche´matique de l’appareil de cisaillement de
Janeschitz-Kriegl [69].
De nombreux dispositifs correspondent a` une volonte´ de se rapprocher des conditions in-
dustrielles de mise en forme. L’inconve´nient majeur de ces approches est que l’histoire
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thermo-me´canique est complexe et mal controˆle´e. Janeschitz-Kriegl et al. [69] ont mis au
point un dispositif (Figure I.20) destine´ a` reproduire les conditions d’e´coulement dans
une filie`re d’extrudeuse. Il s’agit d’un e´coulement de Poiseuille dans une cavite´ a` sec-
tion rectangulaire pre´alablement remplie avec un polyme`re fondu, ou` les effets thermiques
sont importants. Apre`s stabilisation a` la tempe´rature de cristallisation, un e´coulement
rapide (γ˙=150 s−1) est applique´ pendant un temps tre`s court. Du fait de la section im-
portante, la stabilisation est lente, ce qui impose des cristallisations a` haute tempe´rature
(143<Tc <157
◦C).
Ce type de dispositif a e´te´ re´cemment repris et modifie´ par Kumaraswamy et al. [60, 61,
62]. L’appareil de Janeschitz-Kriegl ne´cessite de grandes quantite´s de polyme`re (plusieurs
kg.). La principale modification apporte´e par Kumaraswamy et al. consiste a` le rendre
utilisable avec des faibles quantite´s de mate´riau (500mg par expe´rience). En effet, les ma-
te´riaux cibles pour leurs e´tudes de l’influence de l’e´coulement sont des polyme`res mode`les
(polypropyle`nes me´talloce`nes) disponibles seulement en faibles quantite´s. De plus, ils ont
ame´liore´ la re´solution temporelle et e´tendu les techniques de caracte´risation structurale
in situ.
I.5.1.2 Techniques d’observation
a) Cine´tique globale
Dans les e´tudes de cristallisation induite par cisaillement rapporte´es dans la litte´rature,
l’objectif est le plus souvent de comparer la cine´tique globale de cristallisation, lors d’ex-
pe´riences apre`s ou sous e´coulement, a` la condition statique. Les techniques utilise´es pour
suivre la cine´tique globale sont des techniques indirectes : la rhe´ologie [4, 14, 15, 46, 64,
118, 127, 130, 137], la bire´fringence [60, 69], l’intensite´ transmise (turbidite´) [60], la dila-
tome´trie [30, 109, 123] et l’analyse thermique diffe´rentielle (ATD) [74].
L’e´volution de grandeurs rhe´ologiques (module ou viscosite´) est lie´e au de´veloppement
d’entite´s cristallines dans le polyme`re surfondu. Cette e´volution n’est pas directement lie´e
a` la cine´tique globale de cristallisation, mais les auteurs de´finissent un temps d’induction
(qui correspond au temps e´coule´ entre le de´but de la condition isotherme et l’augmenta-
tion de la grandeur rhe´ologique conside´re´e) pour caracte´riser la cine´tique.
Le dispositif de Janeschitz-Kriegl [69] est couple´ a` un syste`me optique permettant d’en-
registrer l’e´volution de la bire´fringence au cours de la cristallisation. Le retard optique
est mesure´ en fonction du temps, le temps mis pour atteindre un retard optique e´gal a`
la moitie´ de la longueur d’onde du laser est retenu comme temps caracte´ristique de la
cristallisation. Kumaraswamy et al. [60] ont e´galement utilise´ la bire´fringence sur leur
dispositif, mais le syste`me d’acquisition permet une meilleure re´solution temporelle. De
plus, ils peuvent suivre pendant le meˆme temps l’intensite´ lumineuse totale transmise,
qui de´croˆıt au cours de la cristallisation. C’est une mesure de la turbidite´ qui peut eˆtre
conside´re´e comme une signature de la cine´tique globale.
La dilatome´trie mesure l’augmentation de masse volumique due a` la cristallisation. Dans
le dispositif mis au point par Fritzsche [30], la variation volumique dans l’espace entre les
cylindres coaxiaux conduit a` une hauteur de mercure mesure´e avec un cathe´tome`tre.
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Enfin, la mesure de tempe´rature diffe´rentielle dans l’appareil mis au point par Masubuchi
et al. [74] est directement relie´e au temps de transformation.
La dilatome´trie et l’analyse thermique diffe´rentielle permettent de suivre assez directe-
ment le taux de transformation au cours du temps. Pour les autres techniques de suivi de
la cristallisation, des temps caracte´ristiques (temps d’induction ou tλ/2) sont retenus pour
de´crire la cine´tique globale. Plusieurs de´finitions du temps d’induction existent. Ainsi,
Sherwood et al. [109] le de´finissent comme le temps ne´cessaire pour atteindre un taux de
conversion e´gal a` 0,005 alors que Haas et Maxwell [38] choisissent le point d’inflexion dans
leurs courbes de contrainte.
L’inconve´nient majeur de la plupart de ces techniques est qu’elles ne permettent pas dans
le meˆme temps une observation in situ de la cristallisation.
b) Suivi des morphologies
Certains dispositifs de cisaillement sont particulie`rement conc¸us pour permettre une ob-
servation des morphologies en croissance par des techniques optiques, e´ventuellement en
comple´ment d’autres techniques de caracte´risation. C’est le cas notamment des dispositifs
de traction de fibre et de cisaillement plan-plan entre plaques paralle`les. La microscopie
optique est alors la technique la plus e´vidente pour l’observation [38, 109, 123, 135, 80, 81].
Cette technique permet de suivre l’e´volution de la taille des morphologies et donc de de´-
terminer des densite´s de germes et des vitesses de croissance. De plus, des anisotropies
peuvent eˆtre mises en e´vidence. Cependant, les tailles accessibles sont limite´es (minimum
1µm) et d’autres techniques comme la diffusion de lumie`re aux petits angles (SALS) [123]
peuvent eˆtre requises ou choisies pour des e´chelles plus petites. La diffraction des rayons
X aux petits angles (SAXS) permet une estimation de l’e´paisseur des lamelles cristallines.
c) Orientation globale
Comme les the´ories pre´voient que l’acce´le´ration de la cristallisation par un cisaillement est
due a` une orientation globale des chaˆınes macromole´culaires, des e´tudes expe´rimentales
s’inte´ressent a` une mesure de l’orientation globale sous cisaillement. Le facteur d’orienta-
tion, relie´ a` la valeur moyenne du cosinus carre´ de l’angle d’orientation, est utilise´ pour
la caracte´risation. Les techniques de mesure de l’orientation globale sont : la polarime´-
trie (bire´fringence et dichro¨ısme), la diffraction des rayons X aux grands angles (WAXD)
[100, 61] ou la diffusion de neutrons.
d) Etude des premiers stades de la cristallisation
Durant les premiers stades de la cristallisation, les morphologies sont de tre`s petite taille.
La diffraction des rayons X aux petits angles (SAXS) et la diffusion de la lumie`re aux
petits angles (SALS) permettent d’acce´der a` des e´chelles de quelques dizaines a` quelques
centaines de nanome`tres respectivement. Elles sont utilise´es pour mettre en e´vidence les
me´canismes au cours des premiers stades de la cristallisation. L’influence d’un cisaillement
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sur ces premiers stades a tout re´cemment fait l’objet d’e´tudes, par SALS [96] et SAXS
[110, 111].
e) Caracte´risation post mortem
Les e´chantillons cristallise´s sont observe´s par microscopie optique [137] et par microscopie
e´lectronique en transmission [45, 100, 123] sur des coupes, par diffraction des rayons X
[46, 123, 137]. Ces me´thodes permettent d’analyser les morphologies et leur localisation
dans l’e´paisseur. D’autre part, la fusion des e´chantillons peut eˆtre caracte´rise´e par DSC
[118, 123, 137], ce qui informe sur les organisations lamellaires et le taux de cristallinite´.
Les principaux dispositifs et techniques d’observation utilise´s dans la litte´rature sont re-
groupe´s dans le tableau I.6.
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Groupe de Recherche Polyme`re Dispositif Technique
Andersen [4] HDPE Couette R,∆n
′
Floudas [29] PCL DP Linkam ∆n
′
,∆n
′′
Gogos [118, 132] iPP,PB Biconique R
Hsiao [110, 111] iPP DP Linkam SAXS,WAXD
Janeschitz-Kriegl [50, 51, 69] iPP Extrudeuse ∆n
′
Karger-Kocsis [126, 136] iPP Fibre MO
Kornfield [60, 62] iPP Extrudeuse ∆n
′
,DLI
[61] WAXD
Masubuchi [74] iPP R Plan-Plan ATD
Maxwell [64] HDPE,iPP LP R,∆n
′
[38] HDPE,PB LP R,MO
Meijer [127] iPP R Coˆne-Plan R
Mitchell [100] LLDPE DP Linkam WAXD
Monasse [121] Copo E-P Fibre, LP Mettler MO,DLI
[24, 49, 80] iPP Fibre MO
[81] MDPE LP Mettler MO
Nieh [88] iPP R Plan-Plan R
Price [123] PEO DP MO,SALS
[31, 109] PEO,PCL Couette/DP MO,Vol
[135] PB DP MO
Winter [96] iPP DP Linkam R,SALS
[1] PB DP Linkam R
[99] iPP R Coˆne-Plan R
Tableau I.6 – Re´capitulatif des principales e´tudes expe´rimentales de l’effet d’un
cisaillement sur la cristallisation des polyme`res. R = rhe´ome`tres, LP = lames paralle`les,
dont platineMettlermodifie´e,DP = disques paralle`les, dont platine Linkam. Techniques :MO=
microscopie optique, R = rhe´ologie, ∆n
′
= bire´fringence, ∆n
′′
= dichro¨ısme, Vol = Dilatome´trie,
DLI = intensite´ de lumie`re de´polarise´e, ATD = analyse thermique diffe´rentielle.
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I.5.2 Me´thodes choisies
Par comparaison avec les dispositifs utilise´s dans la litte´rature, les deux appareils choisis
pour e´tudier la cristallisation apre`s cisaillement dans ce travail sont de´crits, il s’agit de :
• la platine Linkam CSS450 ;
• la platine chauffante Mettler modifie´e.
Pour ces deux appareils, le cisaillement est plan-plan, par rotation dans la platine Linkam
et par translation dans la platine Mettler modifie´e. Les axes r,θ,z et x,y,z de l’e´chantillon
dans les deux dispositifs sont de´finis sur les figures I.21 et I.24. L’observation in situ se
fait toujours dans le plan (rθ) ou (xy).
I.5.2.1 Dispositifs de cisaillement
a) Linkam CSS-450
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Figure I.21 – Principe de la platine Linkam CSS-450.
La platine Cambridge Optical Shearing Device CSS450 de Linkam est conc¸ue pour chauffer
et cisailler des e´chantillons et permettre une observation par microscopie ou par d’autres
techniques optiques. Le syste`me est compose´ de deux lames de quartz paralle`les (fi-
gure I.21). La lame infe´rieure est entraˆıne´e en rotation par un moteur pas-a`-pas. Les
deux lames sont en contact thermique avec des blocs chauffants en argent, le syste`me de
37
I Mate´riaux et me´thodes expe´rimentales
chauffage est donc purement conductif. Les e´le´ments me´caniques de la platine Linkam sont
refroidis par un courant d’eau froide (20◦C). Ceci permet d’e´viter des arreˆts du moteur
pendant le cisaillement. Le logiciel Linksys est utilise´ pour les consignes de tempe´rature,
d’espacement entre lames et de de´formation. Le dispositif pre´sente les spe´cifications tech-
niques suivantes :
• Tempe´ratures de l’ambiante a` 450◦C ;
• Vitesses de chauffage/refroidissement de 0,01 a` 30◦C/min ;
• Zone d’observation a` 7,5 mm du centre, cercle d’observation de diame`tre 2,5 mm ;
• Vitesses de rotation accessibles Ω de 0,001 a` 10 rad/s ;
• Espacement entre lames de 5 a` 2500 µm.
Comme il s’agit d’un e´coulement de cisaillement par rotation plan-plan, il y a un gradient
du taux de cisaillement selon le rayon de l’e´chantillon. Ne´anmoins, comme seulement une
petite partie de l’e´chantillon est observe´e, ceci ne constitue pas une limitation majeure
pour l’observation optique. En revanche, l’apparition d’instabilite´s de type rupture sous
cisaillement (”shear fracture”) du polyme`re surfondu, qui est fortement e´lastique, va eˆtre
facilite´e et ceci va limiter le domaine des taux de cisaillement et des quantite´s de de´for-
mation accessibles.
Ce dispositif est devenu tre`s populaire pour les e´tudes de cristallisation acce´le´re´e par ci-
saillement [1, 29, 59, 65, 99, 110, 111, 130]. Les lames de quartz sont remplace´es par des
feneˆtres en Kapton pour les e´tudes de rayons X [110, 111]. Cependant, il semble que les
chercheurs n’ont pas force´ment controˆle´ le comportement thermique de la platine.
Comportement thermique. Comme la cine´tique de cristallisation des polyme`res est
fortement de´pendante de la tempe´rature, il convient de ve´rifier si le comportement ther-
mique de la platine Linkam est acceptable pour notre e´tude.
Figure I.22 – Evolution dans le temps de la tempe´rature dans la zone d’ob-
servation de la platine Linkam apre`s consigne isotherme (suite a` un refroidis-
sement de 200 a` 150◦C a` 10◦C/min).
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La ve´rification porte sur la tempe´rature re´elle en fonction de celle indique´e par le logiciel,
la stabilite´ dans le temps en condition isotherme, le temps pour atteindre une valeur stable
et les rampes de tempe´ratures. La tempe´rature de l’e´chantillon fournie par le logiciel Link-
sys est en re´alite´ la moyenne des tempe´ratures des blocs chauffants supe´rieur et infe´rieur.
On peut supposer une tempe´rature plus faible dans l’e´chantillon, par perte de chaleur
dans les lames de quartz et dans la partie late´rale du cylindre forme´ par l’e´chantillon.
Des sondes de platine Pt100 ont e´te´ utilise´es comme mesures de la tempe´rature. Ces
sondes sont moins sujettes a` fluctuation dans le temps (par oxydation) que les thermo-
couples. Les sondes de platine ont une re´sistance de 100Ω a` 0◦C qui varie line´airement
avec la tempe´rature (α=0,385 Ω/◦C). Afin de simuler la situation des expe´riences avec un
polyme`re fondu, le poly(dime´thyl siloxane) est utilise´ comme matrice pour les mesures de
tempe´ratures.
La stabilite´ dans le temps est bonne, et le temps pour atteindre la tempe´rature souhaite´e
(a` ±0,1◦C) est relativement court, de l’ordre de 30s (figure I.22). Il faut noter que ce temps
sera plus court dans nos expe´riences, e´tant donne´ que l’on travaille a` des e´paisseurs plus
faibles (300µm au lieu de 2500µm). Une courbe d’e´talonnage en tempe´rature est obtenue
a` partir des valeurs a` l’e´quilibre pour chaque valeur d’espacement. L’homoge´ne´ite´ de la
tempe´rature a e´te´ controˆle´e dans l’e´paisseur de l’e´chantillon, dans la zone d’observation.
Aucune diffe´rence significative (<0,2◦C) n’est de´tecte´e, ce qui signifie que la tempe´rature
dans la zone d’observation reste constante dans l’e´paisseur au cours du cisaillement.
Figure I.23 – Etalonnage en tempe´rature de la platine Linkam pour diffe´rents
espacements. Tempe´ratures mesure´es par sondes Pt100 et point de fusion de
l’indium.
La figure I.23 rassemble les tempe´ratures re´elles obtenues a` diffe´rentes tempe´ratures de
consigne (TL) et pour diffe´rents espacements (er-voir paragraphe suivant). Comme on note
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une forte de´pendance de la tempe´rature re´elle vis-a`-vis de la valeur de l’entrefer, nous avons
cherche´ a` effectuer des mesures a` des e´paisseurs proches des conditions expe´rimentales.
L’e´paisseur des sondes Pt100 (1mm) limitant la calibration a` des espacements importants,
des mesures de tempe´rature de fusion de l’indium ont e´galement e´te´ re´alise´es, a` une
e´paisseur de 400µm.
Controˆle de l’e´paisseur. Une connaissance aussi exacte que possible de l’espacement
entre lames est ne´cessaire pour de´terminer le taux de cisaillement re´el subi par le polyme`re
fondu. Afin d’e´talonner l’espacement entre lames de la platine Linkam, nous avons tout
d’abord de´termine´ l’espacement nul en suivant la proce´dure pre´conise´e par le constructeur
(mise au point au microscope optique sur les deux lames de quartz). La pre´cision de cette
me´thode est cependant limite´e (±50µm) et nous avons donc proce´de´ a` un second e´ta-
lonnage. L’intensite´ lumineuse d’un laser a` travers diffe´rentes solutions aqueuses colore´es
est collecte´e (par une photodiode) en fonction de la valeur de l’espacement fournie par le
logiciel Linksys. La loi de Beer-Lambert peut eˆtre applique´e, donc le logarithme de l’in-
tensite´ est proportionnel a` l’e´paisseur transmise. Ainsi, l’intersection des droites I=f(eL)
obtenues pour chaque solution colore´e donne la valeur re´elle de l’espacement nul, avec une
erreur estime´e a` 10µm. Les espacements donne´s par Linksys sont par la suite corrige´es de
cette valeur.
Cependant, meˆme si la position de re´fe´rence est connue, l’e´paisseur re´elle des e´chantillons
de polyme`re fondu peut diffe´rer de la valeur attendue, dans la mesure ou` la force des res-
sorts utilise´s pour de´placer la lame supe´rieure est limite´e. La force requise pour atteindre
une certaine e´paisseur par e´coulement de compression de´pend de la viscosite´ du mate´riau,
de l’e´paisseur et du rayon initiaux de l’e´chantillon. C’est pourquoi les e´chantillons ont tou-
jours e´te´ pre´pare´s de la meˆme manie`re, afin de pre´voir l’e´paisseur qui sera atteinte. Par
conse´quent, les e´paisseurs ont e´te´ mesure´es a posteriori sur les e´chantillons cristallise´s et
les taux de cisaillement re´els (γ˙r) sont calcule´s a` partir des valeurs entre´es dans le logiciel
(γ˙L,eL) et des e´paisseurs mesure´es (er) :
γ˙r =
γ˙LeL
er
(I.26)
b) Platine chauffante Mettler modifie´e
Le dispositif utilise´ au CEMEF pour e´tudier la cristallisation des polyme`res sous ou apre`s
cisaillement a e´te´ mis au point par Monasse [81]. C’est une platine chauffante Mettler
modifie´e pour produire un e´coulement de cisaillement simple uniaxial.
Le sche´ma de principe de la platine de cisaillement est pre´sente´ sur la figure I.24. La
platine chauffante initiale est la FP52 Hot-Stage de Mettler. Un film de polyme`re est
place´ entre les rails R de deux lames de verre (V ). L’e´coulement de cisaillement simple
est produit par le de´placement longitudinal de la lame infe´rieure (vitesse fixe Vx), guide´
par des rails coulissants (G), alors que la lame supe´rieure reste fixe. La force lie´e au
de´placement de la lame de verre peut eˆtre mesure´e par un capteur (CF ). A cause de
l’e´lasticite´ du syste`me (e´le´ments chauffants en aluminium), l’e´paisseur de l’e´chantillon va
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de´pendre des conditions de fusion (e´paisseur initiale, force de serrage de la lame supe´rieure
et tempe´rature de fusion). En conse´quence, et comme pour la Linkam CSS-450, l’e´paisseur
e de l’e´chantillon cristallise´ est mesure´e a posteriori pour estimer le taux de cisaillement
applique´, par la relation :
γ˙ =
Vx
e
(I.27)
Deux moteurs 12V sont utilise´s (30 et 600 tr/min), ils permettent de couvrir (pour une
e´paisseur de 300µm) les gammes de taux de cisaillement de [0,02-0,9 s−1] et [0,4-18 s−1].
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Figure I.24 – Sche´ma de principe de la platine de cisaillement : (a) vue de
face ; (b) de gauche et (c) de dessous.
Avec ce type de dispositif, l’inconve´nient majeur est que la de´formation est limite´e par le
de´placement maximal de la lame infe´rieure. Ainsi, avec des e´paisseurs de 300 µm la de´for-
mation maximale est de 60. L’accent dans ce dispositif est mis sur la qualite´ du controˆle
thermique, e´tant donne´ que la cristallisation isotherme du polypropyle`ne est tre`s sensible
a` de faibles variations de la tempe´rature. Le principe de chauffage de la platine chauffante
a e´te´ repris et modifie´. Les deux lames de verre sont chauffe´es au contact d’une re´sistance
en platine comprise entre deux plaques d’aluminium anodise´ (C). Le fil de platine est ali-
mente´ en puissance par un module de commande Mettler FP5. Un courant d’azote a` de´bit
controˆle´ par un syste`me double enceinte permet d’assurer un bon maintien en condition
isotherme et re´duit les temps de transfert de chaleur. Ce balayage limite par ailleurs les
risques d’oxydation du polyme`re.
La tempe´rature est e´talonne´e en suivant par microscopie optique l’intensite´ lumineuse au
cours de la fusion d’e´chantillons d’indium. La fusion conduisant a` une expansion volu-
mique, on de´tecte un saut du signal de la photodiode. A partir des points de de´but de
fusion de´termine´s a` diffe´rentes vitesses de chauffage, on extrapole le point de fusion a`
vitesse nulle, que l’on compare a` la tempe´rature de fusion de l’indium (156,60◦C).
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I.5.2.2 Protocole expe´rimental
Des expe´riences de cristallisation apre`s e´coulement ont e´te´ re´alise´es au CEMEF et a`
K.U.Leuven avec deux dispositifs de cisaillement diffe´rents. Pour mener cette e´tude, il a
donc fallu eˆtre particulie`rement vigilant au choix du protocole expe´rimental et au controˆle
thermique et me´canique du polyme`re en cours d’essai pour comparer les re´sultats.
Les e´chantillons de de´part sont de´coupe´s a` partir de films de polypropyle`ne. Une forme rec-
tangulaire est utilise´e pour les expe´riences avec la platine Mettler modifie´e (5mm*30mm),
alors que les e´chantillons sont circulaires dans la platine Linkam (φ=30mm). Les films
sont pre´pare´s par fusion/cristallisation dans une presse (e´paisseur ' 500µm) ou bien par
une ligne de cast-film du CERDATO (e´paisseur 530µm). Les e´chantillons sont fondus puis
cristallise´s selon le protocole pre´sente´ sur la figure I.25.
(disques ou parallélépipèdes)
Fusion Tm=210°C
5 min. Refroidissement
Cristallisation Tc=136°C
Te
m
pé
ra
tu
re dT/dt=−10°C/min.
temps relatif
Films
0          30          60
tS
t0
1
0
γ.
Ajustement du gap
T=146°C
Figure I.25 – Protocole expe´rimental. Histoire thermique et de´finition des
parame`tres me´caniques
La tempe´rature a` laquelle le polypropyle`ne est fondu et le temps de maintien a` cette tem-
pe´rature sont choisis en fonction de deux objectifs : effacer l’histoire thermo-me´canique
du mate´riau et e´viter sa de´gradation. La tempe´rature retenue, 210◦C, est le´ge`rement su-
pe´rieure a` la tempe´rature d’e´quilibre thermodynamique du polypropyle`ne de´termine´e par
Monasse et Haudin [83]. A cette tempe´rature, l’e´tude rhe´ologique a montre´ que le temps
de relaxation le plus long (cf. tableau I.4 page 25) est de l’ordre de 6s, ce qui indique
que les effets me´caniques vont eˆtre relaxe´s lors des 5 minutes de maintien a` cette tem-
pe´rature. Les risques de de´gradation a` 210◦C peuvent eˆtre e´value´s par rhe´ologie : une
diminution des modules dynamiques devrait se produire au cours d’expe´riences succes-
sives en cas de´gradation. Il apparaˆıt qu’aucune de´gradation notable n’est de´tecte´e a` cette
tempe´rature. De plus, un courant d’azote circulant dans la platine de cisaillement permet
de limiter les risques de de´gradation de l’e´chantillon. Ne´anmoins, les travaux d’Alfonso [3]
ont montre´ que des germes, qu’ils qualifient d’athermiques, peuvent eˆtre active´s dans le
polypropyle`ne fondu au cours du refroidissement apre`s avoir e´te´ apparemment de´truits au
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cours du chauffage. Le protocole thermique suivi est e´quivalent au noˆtre (avec toutefois
un refroidissement beaucoup plus rapide de -100◦C/min.). Selon le mode`le propose´, la
concentration de ces germes diminue fortement lorsque la tempe´rature a` l’e´tat fondu et
le temps de maintien augmentent. Des mesures par DSC rapportent toutefois un com-
portement asymptotique vis-a`-vis du temps de maintien a` la tempe´rature choisie. Ceci
montre d’une part qu’il est fondamental d’utiliser un protocole identique pour toutes les
expe´riences et d’autre part qu’il existe un temps optimum de maintien a` une tempe´rature
donne´e.
De`s que la tempe´rature de mise en fusion est atteinte, l’espacement entre lames est ajuste´
jusqu’a` la valeur souhaite´e en utilisant les donne´es de volume spe´cifique en fonction de la
tempe´rature (figure I.8). Dans le cas de la platine Linkam ou` le logiciel Linksys permet
de controˆler la vitesse de de´placement de la lame supe´rieure, on utilise une vitesse faible
(10µm/s) afin de limiter l’orientation induite. Avec la platine chauffante modifie´e, cette
e´tape d’ajustement de l’e´paisseur de l’e´chantillon est moins controˆle´e dans la mesure ou`
l’entrefer est fixe´ par des vis.
Durant le refroidissement a` 10◦C/min., le polyme`re se contracte, ainsi que le montrent
les courbes pVT (figure I.8). La densite´ du mate´riau croˆıt de 5%, ce qui est une valeur
plus faible que les 15% se produisant lors de la cristallisation poste´rieure. Pour mieux
controˆler l’e´tat du polyme`re avant cisaillement a` 136◦C et e´viter un glissement, il faut
donc compenser cette retraction par un ajustement de l’entrefer. La compensation est
assure´e par l’e´lasticite´ de la platine de cisaillement, alors qu’un ajustement me´canique
supple´mentaire est ne´cessaire pour la platine Linkam. L’entrefer de la platine Linkam est
re´duit de 5% juste avant obtention de la condition isotherme (le rayon du cylindre forme´
par l’e´chantillon est conside´re´ fixe). Cet ajustement est re´alise´ a` la tempe´rature de 146◦C.
Le cisaillement est toujours applique´ en condition isotherme a` l’e´tat fondu (136◦C) apre`s
le refroidissement. Les parame`tres du cisaillement sont de´finis sur la figure I.25 :
• le taux de cisaillement γ˙ ;
• la dure´e du cisaillement tS ;
• l’instant auquel le cisaillement est applique´ t0.
Ces trois parame`tres descriptifs du cisaillement varient tour a` tour dans les expe´riences
pre´sente´es dans les chapitres II et III.
I.5.2.3 Techniques d’observation
Apre`s la pre´sentation des techniques utilise´es dans la litte´rature pour caracte´riser la cris-
tallisation induite par cisaillement (section I.5.1.2), les techniques choisies pour ce travail
sont de´crites (certaines techniques sont destine´es uniquement a` l’e´tude de la cristalli-
sation en condition statique). Ces diffe´rentes techniques nous ont permis de suivre les
phe´nome`nes suivants :
• morphologies, cine´tique de croissance ;
• cine´tique globale ;
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• orientation globale ;
• premiers stades de la cristallisation.
Le tableau I.7 re´pertorie les techniques utilise´es dans ce travail et les dispositifs de ci-
saillement (platine Linkam ou Mettler modifie´e) associe´s.
Grandeur Technique Dispositif
Morphologies MO/SALS Mettler/Linkam
Vitesse de croissance MO Mettler
Cine´tique globale DLI Mettler/Linkam
Orientation globale ∆n
′
Linkam
Fluctuations d’anisotropie SALS Linkam
Tableau I.7 – Dispositifs de cisaillement utilise´s pour les diffe´rentes tech-
niques d’observation in situ.
MO microscopie optique ; DLI intensite´ de lumie`re de´polarise´e ; SALS diffusion de la lu-
mie`re aux petits angles ; ∆n
′
bire´fringence.
a) Cine´tique, morphologies
Platine chauffante. Pour produire une histoire thermique controˆle´e lors d’expe´riences
de cristallisation en condition statique, on place un film de polyme`re dans une platine
chauffante Mettler FP52 relie´e a` un module de commande FP5. Un balayage d’azote a`
de´bit constant permet de limiter les risques de de´gradation du polyme`re et d’acce´le´rer les
transferts thermiques par convection. Ce dispositif permet l’observation par microscopie
optique via une zone d’observation circulaire de rayon 2mm. La tempe´rature au niveau de
l’e´chantillon dans la platine chauffante a e´te´ e´talonne´e en utilisant la fusion de corps purs
(TF=156,60
◦C) ou bien l’acide benzo¨ıque (TF=122,21◦C), dont la tempe´rature de fusion
est connue avec pre´cision.
Microscopie optique. Les morphologies semi-cristallines sont observe´es a` l’aide d’un
microscope optique Leica DMRX. Ce microscope peut fonctionner en transmission ou en
re´flexion, des polariseurs permettent de travailler en lumie`re polarise´e dans deux configu-
rations (polariseur et analyseur croise´s ou paralle`les). Les observations de morphologies
sont faites en transmission entre polariseurs croise´s avec une lame d’onde de gypse, qui
permet de connaˆıtre le signe de la bire´fringence du mate´riau.
Afin de suivre l’e´volution des sphe´rolites au cours de la cristallisation et de de´terminer
les vitesses de croissance, des photos sont prises a` intervalles de temps re´guliers a` l’aide
d’une base de temps relie´e a` un appareil photo Pentax.
La microscopie optique est e´galement utilise´e pour observer la structure des e´chantillons
apre`s cristallisation. Dans ce cas, on s’inte´resse surtout a` la structure dans l’e´paisseur
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de l’e´chantillon, ce qui ne´cessite de re´aliser une coupe dans le plan perpendiculaire au
plan d’observation traditionnel. Les analyses morphologiques ont donc e´te´ effectue´es sur
des coupes d’e´paisseur de l’ordre de quelques microns, re´alise´es avec un microtome LKB
Ultratome 4800A a` tempe´rature ambiante perpendiculairement a` la surface. Pour l’obser-
vation, les coupes sont immerge´es dans un liquide d’indice entre lame et lamelle de verre.
Les photos sont prises avec un appareil nume´rique FUJIFILM FinePix S1 Pro a` objectifs
interchangeables.
Calorime´trie (DSC). Avec cette technique, on enregistre la diffe´rence de puissance
ne´cessaire pour maintenir une diffe´rence de tempe´rature nulle entre l’e´chantillon e´tudie´ et
une re´fe´rence. Les analyses calorime´triques ont e´te´ re´alise´es sur un calorime`tre PERKIN
ELMER DSC 7. Cet appareil est compose´ d’une enceinte qui comporte deux fours isole´s
thermiquement. L’e´chantillon est contenu dans une coupelle me´tallique sertie et la re´fe´-
rence est une coupelle sertie vide. Le calorime`tre fonctionne sous balayage d’azote afin de
limiter les risques de de´gradation du polyme`re. Il permet d’analyser des e´chantillons lors
de chauffages ou de refroidissements successifs a` des vitesses T˙ impose´es, mais e´galement
en condition isotherme. Le DSC 7 est e´talonne´ en tempe´rature et en puissance avec des
e´chantillons d’indium et d’e´tain lors d’un chauffage a` 10◦C/min. Pour tenir compte du
gradient thermique entre le four et l’e´chantillon, une formule de correction a e´te´ de´termi-
ne´e pre´ce´demment au laboratoire : Tre´elle = Tmesure´e+0,156(10− T˙) avec T˙ en ◦C/min.
Cette technique a e´te´ utilise´e pour de´terminer des donne´es thermodynamiques, la tempe´-
rature T0 et l’enthalpie de fusion qui permet d’acce´der au taux de cristallinite´.
La calorime´trie permet e´galement de suivre l’e´volution du taux de transformation au
cours d’une cristallisation en condition statique (cine´tique globale), notamment en condi-
tion anisotherme a` vitesse de refroidissement fixe. Le taux de transformation est de´duit a`
partir de la puissance mesure´e par la formule :
α(T, T˙) =
[
∆h(T)
∆h∞
]
T˙
(I.28)
∆h(T) est l’inte´grale de la puissance mesure´e entre la tempe´rature T et la borne supe´rieure
choisie pour l’inte´gration (tempe´rature de de´but de la cristallisation). ∆h∞ est la chaleur
totale de´gage´e par la cristallisation. Ainsi, les cine´tiques globales sont de´termine´es pour
diffe´rentes vitesses de refroidissement.
Intensite´ de lumie`re de´polarise´e (DLI). L’inconve´nient majeur des techniques de
mesure de la cine´tique globale de cristallisation pre´sente´es pre´ce´demment est qu’elles ne
permettent pas une observation in situ de la cristallisation. C’est pourquoi nous avons
opte´ pour une autre technique : la mesure d’intensite´ de lumie`re de´polarise´e.
Lors de la cristallisation, l’intensite´ lumineuse transmise entre polariseurs croise´s (DLI)
augmente au cours de la cristallisation.
Lorsque le polyme`re est comple`tement cristallise´, l’intensite´ lumineuse est maximale. Afin
de suivre l’e´volution de l’intensite´ de´polarise´e, on remplace un oculaire du microscope
par une photodiode qui transforme le signal lumineux en un signal e´lectrique. De cette
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manie`re, on enregistre e´galement la lumie`re diffuse´e par les sphe´rolites. Le domaine de
line´arite´ de la photodiode utilise´e a e´te´ de´termine´ par Jay [48], la tension maximale rete-
nue est 2V. On obtient ainsi une courbe I(t). Jay a montre´, pour un polypropyle`ne, que
l’e´volution de I(t) e´tait proportionnelle a` celle du taux de transformation de´termine´ par
DSC. Ceci vient confirmer les observations de Pratt et Hobbs [101] : ils trouvent des temps
caracte´ristiques diffe´rents pour la cine´tique globale suivie par DSC et par DLI dans le cas
du PBT et du PET, alors que les valeurs sont similaires pour le polypropyle`ne. Ainsi, au
moins dans le cas du polypropyle`ne, on peut e´valuer la cine´tique globale par les mesures
d’intensite´ lumineuse. Ding et Spruiell [20] ont montre´ qu’une correction e´tait ne´cessaire
pour des vitesses de germination e´leve´es et les travaux de Lamberti [65] montrent que dans
le cas de refroidissements rapides de polypropyle`nes, une analyse complexe des signaux
collecte´s est ne´cessaire pour extraire des donne´es cine´tiques. Dans le cas d’une cristallisa-
tion isotherme, les vitesses de germination restent faibles et la contribution de diffusion
peut eˆtre ne´glige´e. Ne´anmoins, les parame`tres cine´tiques obtenus avec les courbes de DLI
doivent eˆtre manipule´s avec pre´caution. Cette technique sera surtout utilise´e par la suite
pour comparer des cine´tiques en condition statique et apre`s cisaillement ou pour de´termi-
ner des temps caracte´ristiques de la cristallisation. Ainsi, le taux de transformation α(t)
est calcule´ comme le rapport entre l’intensite´ transmise I(t) corrige´e de l’intensite´ avant
cristallisation I(0) et l’intensite´ maximale mesure´e a` la fin de la cristallisation I∞ corrige´e
elle aussi de I(0) :
α(t) =
I(t)− I(0)
I∞ − I(0) (I.29)
D’autre part, l’intensite´ de lumie`re de´polarise´e d’un laser a parfois e´te´ utilise´e (notamment
pour le PVDF et en comple´ment de la diffusion de lumie`re pour certaines expe´riences).
Le banc optique est pre´sente´ sur la figure I.26(b). L’intensite´ lumineuse transmise dans
l’e´chantillon entre polariseurs croise´s est collecte´e par une photodiode. Les courbes ob-
tenues montrent qu’on ne peut pas assimiler l’e´volution de l’intensite´ a` une cine´tique
globale. Cependant, des comparaisons avec la condition statique sont possibles et des
temps caracte´ristiques peuvent eˆtre de´duits pour une e´tude qualitative. Cette technique
se re´ve`le particulie`rement adapte´e a` l’e´tude de mate´riaux semi-cristallins ayant de petites
morphologies.
b) Orientation globale
Principe des mesures polarime´triques. Le tenseur des indices de re´fraction est en
ge´ne´ral complexe :
N = N
′
+ iN
′′
(I.30)
Le dichro¨ısme est de´fini comme la diffe´rence entre les valeurs propres du tenseur N
′′
,
alors que la diffe´rence entre les valeurs propres de N
′
de´finit la bire´fringence. Chacune de
ces anisotropies optiques peut eˆtre de´compose´e en deux contributions : une intrinse`que
et l’autre dite de forme. La bire´fringence intrinse`que permet de de´terminer l’orientation
globale du mate´riau. Dans une e´tude re´cente, Floudas et al. [29] utilisent les techniques
polarime´triques pour de´terminer l’orientation globale lors de la cristallisation induite par
un cisaillement de poly(-caprolactone).
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Figure I.26 – Bancs optiques utilise´s pour : (a) Bire´fringence ; (b) DLI ; (c)
SALS/DLI
Bire´fringence. La bire´fringence est lie´e a` l’orientation globale θ des chaˆınes macromo-
le´culaires a` l’e´tat fondu par la relation suivante :
∆n
′
=
1
2
∆n
′
0〈3 cos2 θ − 1〉 (I.31)
∆n
′
0 est la bire´fringence intrinse`que du polyme`re. Les expe´riences de polarime´trie (bire´-
fringence et dichro¨ısme) ont e´te´ re´alise´es avec le Rheo-Optical Analyzer (ROA) de Rheo-
metrics. Le banc optique est pre´sente´ sur la figure I.26. La me´thode de modulation de
la polarisation propose´e par Fuller et Mikkelsen [33] est utilise´e. La lumie`re d’un laser
He/Ne (λ0=632.8nm) est polarise´e par un ge´ne´rateur de polarisation (Polarization State
Generator PSG), qui est constitue´ d’un polariseur a` 0◦ et d’une lame demi-onde RH qui
tourne a` la fre´quence Ω=2kHz (pour obtenir un e´tat de polarisation circulaire). La lumie`re
incidente est donc polarise´e a` une fre´quence de 8 kHz. La haute fre´quence de modulation
permet l’e´tude de phe´nome`nes qui de´pendent rapidement du temps. La lumie`re polarise´e
transmise dans l’e´chantillon est analyse´e par une lame quart d’onde et un polariseur de
type Glan-Thomson (Polarization State Analyzer PSA). Ce type de polariseur bire´frin-
gent, compose´ de deux prismes accole´s, a pour effet de partager le faisceau incident en
deux faisceaux comple`tement polarise´s perpendiculairement. Ces deux faisceaux sont se´-
pare´s spatialement et un seul est transmis dans la direction de la lumie`re incidente, tandis
que l’autre est comple`tement e´limine´ par re´flexion totale. Enfin, une photodiode (Silicium)
sensible (Beaglehole Instruments, NZ) collecte l’intensite´ transmise par le banc optique.
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Pour calculer la re´ponse optique d’un tel alignement de composants, on utilise l’analyse
des matrices de Stokes/Mueller. Le vecteur de Stokes du faisceau laser s0 est transforme´
par les matrices de Mueller de chaque e´le´ment optique et de l’e´chantillon. L’expression des
diffe´rentes matrices de Mueller peut eˆtre consulte´e dans l’ouvrage de Fuller [32]. Ainsi, le
vecteur de Stokes de la lumie`re rec¸ue par le de´tecteur est de la forme :
s =MPSA.MS.MPSG.s0 (I.32)
Pour un mate´riau bire´fringent, dans la limite de faibles anisotropies, l’intensite´ de la
lumie`re transmise par le dispositif de bire´fringence utilise´ est donne´e par :
I =
I0
4
[
1− (cos 2χ sin δ′) sin 4ωt+ (sin 2χ sin δ′) cos 4ωt
]
(I.33)
avec I0 intensite´ de la lumie`re incidente, χ l’angle d’orientation et δ
′
l’extinction relie´e a`
la bire´fringence ∆n
′
par :
δ
′
=
2pid
λ
∆n
′
(I.34)
d est l’e´paisseur de l’e´chantillon. λ = λ0/n est la longueur d’onde dans le polyme`re. Dans
le cas du polypropyle`ne, l’indice de re´fraction augmente au cours de la cristallisation, mais
comme on s’inte´resse ici aux premiers stades, la valeur dans le fondu n=1,4711 est retenue.
Le signal est traite´ par des de´tecteurs synchrones (”lock-in” amplificateurs Stanford Re-
search Systems model 510) re´gle´s sur la fre´quence de rotation de la lame demi-onde. On
peut ainsi isoler les composantes en phase et en quadrature de phase de la lumie`re trans-
mise, et donc les coefficients de Fourier Icos 4ωt et Isin 4ωt, alors que la composante continue
IDC est mesure´e, apre`s traitement par un filtre passe-bas, par un voltme`tre. Des rapports
R1 et R2 sont de´finis :
R1 =
Isin 4ωt
2IDC
= − cos 2χ sin δ′
R2 =
Icos 4ωt
2IDC
= sin 2χ sin δ
′
(I.35)
D’ou` l’expression de la bire´fringence :
∆n
′
=
λ
2pid
arcsin
(√
R21 +R
2
2
)
(I.36)
La bire´fringence intrinse`que de la platine Linkam (qui provient des contraintes dans les
lames de quartz) est mesure´e a` la tempe´rature de cristallisation, cette valeur est retran-
che´e lors des mesures avec e´chantillon.
Evidemment, le plan d’observation (plan r-θ) ne correspond pas au plan dans lequel est
mesure´ la bire´fringence (∆n
′
rz correspond a` la troisie`me diffe´rence des contraintes nor-
males N3=σrr-σzz), on mesure en effet la bire´fringence dans l’e´paisseur de l’e´chantillon.
Cependant, Larson [67] a montre´ que la diffe´rence des contraintes normales σθθ-σzz est pe-
tite devant N3, donc on peut assimiler N3 a` la premie`re diffe´rence des contraintes normales
N1 et approximer l’orientation globale dans le plan de l’e´coulement par ∆n
′
rz.
1Polymer Handbook, 4th Edition, 1999, Wiley Interscience
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c) Premiers stades de la cristallisation
Les premiers stades peuvent eˆtre re´ve´le´s par les he´te´roge´ne´ite´s qui apparaissent et peuvent
provoquer une diffusion de la lumie`re.
laser
q
échantillon
θ ki
kS
Figure I.27 – Principe de la diffusion de lumie`re
Principe de la diffusion de la lumie`re (SALS). Dans une expe´rience de diffusion de
la lumie`re (voir figure I.27), l’intensite´ diffuse´e est mesure´e en fonction du vecteur d’onde
q (=ki-ks) et de l’angle azimuthal φ. La norme du vecteur d’onde est donne´e par :
| q |= 4pi
λ
sin
θ
2
(I.37)
L’intensite´ diffuse´e est la somme des amplitudes de la lumie`re diffuse´e par chaque en-
tite´ diffusante. Moyennant une convolution de l’inte´grale ainsi obtenue, on peut e´crire
l’intensite´ sous la forme :
I(q, φ) ∝ P (q, φ)S(q, φ) (I.38)
P (q, φ) est appele´ facteur de forme, alors que S(q, φ) est le facteur de structure. Le facteur
de forme est lie´ a` la ge´ome´trie des objets diffusants, et de´pend e´galement du rapport entre
la taille des objets et la longueur d’onde. Le facteur de structure re´sulte d’interfe´rences
dues aux corre´lations entre les positions des objets diffusants. Dans le cadre de cette
e´tude, ce sont les variations du facteur de structure qui sont observe´es et analyse´es lors
des premiers stades de la cristallisation.
Protocole expe´rimental. Le montage optique utilise´ est pre´sente´ sur la figure I.26. La
lumie`re du laser est polarise´e, puis filtre´e (pour e´viter la saturation de la came´ra CCD),
avant de pe´ne´trer dans l’e´chantillon qui se trouve dans la platine Linkam CSS-450.
Une partie de la lumie`re diffuse´e passe par un analyseur et un e´cran (papier translucide)
permet de projeter les cliche´s de diffusion (un ”beamstop” absorbe l’intensite´ du faisceau
direct). Une came´ra CCD PULNIX TM-1300 est utilise´e pour l’acquisition des cliche´s 2D.
Il s’agit d’une came´ra nume´rique noir et blanc a` haute re´solution (1300*1030 pixels), avec
une sensibilite´ de 1024 niveaux de gris (10-bit) et un faible bruit thermique (de l’ordre
de 30/1024). Un logiciel a e´te´ de´veloppe´, conjointement avec un autre de´partement de
l’universite´ de Leuven, pour la saisie automatique des images de la came´ra, ce qui permet
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le suivi d’une expe´rience. On peut ainsi de´finir des se´quences pour suivre l’e´volution des
cliche´s de diffusion et faire des moyennes sur plusieurs images (temps minimal entre les
images=0,5s) pour ame´liorer la statistique. Le format des images en sortie est appele´ KID
et est code´ en 16 bits.
L’utilisation d’un e´cran plat implique une intersection du coˆne de diffusion. Par conse´-
quent, une correction est a priori ne´cessaire pour interpre´ter les cliche´s de diffusion. Nous
avons utilise´ des sphe`res de polystyre`ne monodisperses en suspension de l’eau pour esti-
mer la correction. Le cliche´ de diffusion est analyse´ par l’approximation de Rayleigh-Gans.
Pour des sphe`res de rayon a, le profil d’intensite´ I(θ) vaut [124] :
I(θ) = F 2(
2pi
λ
a sin θ)
avec F (u) =
4
pi
∫ 1
0
cos (tu)(1− t2)1/2dt (I.39)
La valeur estime´e du rayon (1,45µm) correspond aux observations par microscopie e´lec-
tronique a` balayage. L’e´volution du profil d’intensite´ est conforme a` la the´orie jusqu’a` des
angles de diffusion de 18◦. Ainsi, aucune correction n’est requise pour l’e´tude des petits
angles.
Deux types d’expe´riences de diffusion de lumie`re sont re´alise´es :
• Polariseur et analyseur paralle`les VV ;
• Polariseur perpendiculaire a` l’analyseur HV.
Dispositif SALS/DLI. Dans les analyses effectue´es dans ce travail, certaines grandeurs
de´pendent des deux modes de polarisation. Par conse´quent, il serait souhaitable dans ce
cas de collecter les deux cliche´s simultane´ment. Ng [87] a propose´ un dispositif incluant un
prisme de Wollaston qui permet de projeter sur un meˆme plan les cliche´s des deux modes
de polarisation. Cependant, une analyse de´licate est ensuite ne´cessaire pour interpre´ter
les figures obtenues. Nous avons pre´fe´re´ re´aliser une expe´rience par mode de polarisation
et disposer d’un moyen de les comparer. Pour certaines expe´riences, la lumie`re diffuse´e
est ainsi se´pare´e en deux par un se´parateur de faisceaux (”beam splitter”), dans le but de
suivre pour la meˆme expe´rience les cliche´s de diffusion de lumie`re et l’intensite´ de lumie`re
du faisceau direct. Une photodiode mesure l’intensite´ de lumie`re pour les expe´riences en
mode HV ou en mode VV.
Pour les expe´riences de diffusion de la lumie`re, l’e´paisseur des e´chantillons est en ge´ne´ral
ajuste´e a` 300µm. Il est utile d’utiliser une e´paisseur suffisamment grande afin d’avoir un
grand nombre d’objets diffusants, mais une e´paisseur trop grande ferait intervenir des
proble`mes de diffusion multiple.
I.6 Conclusion
Les dispositifs de cisaillement et les me´thodes expe´rimentales que nous avons choisis per-
mettent de couvrir une large gamme d’e´chelles, depuis les premiers stades de la cristal-
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lisation jusqu’aux morphologies finales. Ainsi, nous allons pouvoir proposer une analyse
des diffe´rentes e´tapes de la cristallisation.
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II.1 Etude bibliographique
L’influence d’un e´coulement de cisaillement sur la cristallisation des polyme`res a suscite´
de nombreuses e´tudes, avec les diffe´rents dispositifs expe´rimentaux pre´sente´s dans le cha-
pitre I. Les re´sultats expe´rimentaux montrent une modification des morphologies et une
augmentation des cine´tiques par rapport a` la condition statique. La plupart de ces modi-
fications sont reconnues par l’ensemble de la communaute´ scientifique, meˆme si quelques
points restent encore discute´s. En revanche, la quantification des effets des parame`tres
du cisaillement et de la structure mole´culaire du polyme`re est plus de´licate. L’interpre´ta-
tion physique des observations expe´rimentales comporte encore de nombreuses inconnues
et suscite de vives discussions, si bien qu’aucun des mode`les propose´s actuellement ne
permet une pre´diction re´ellement quantitative des cine´tiques et des morphologies.
II.1.1 Re´sultats expe´rimentaux
Les dispositifs expe´rimentaux d’e´tude de l’influence d’un e´coulement de cisaillement sur
la cristallisation sont re´sume´s dans le tableau re´capitulatif I.6 page 36. Les principaux
re´sultats concernent :
• les morphologies ;
• la cine´tique globale (ou des temps caracte´ristiques) ;
• les phases de germination/croissance.
II.1.1.1 Morphologies forme´es en e´coulement
a) Shish-kebabs
La morphologie sphe´rolitique est syste´matiquement observe´e en condition statique de
cristallisation. Elle peut eˆtre fortement modifie´e par l’application d’un e´coulement. Les
premie`res e´tudes morphologiques ont porte´ sur la cristallisation de polyme`res en solution,
induite par un e´coulement e´longationnel. L’objectif de ces recherches e´tait la production
de fibres aux proprie´te´s me´caniques e´leve´es par exemple pour des applications dans l’in-
dustrie textile. Pennings [94] et Keller [73] ont montre´ que les polyme`res en solution,
soumis a` un e´coulement e´longationnel, cristallisent en de´veloppant des morphologies de
type ”shish-kebab” (voir figure II.1(a)). Ces morphologies sont une combinaison entre des
domaines fibrillaires (”shish”) et lamellaires (”kebab”) . Elles sont suppose´es re´sulter d’un
processus en deux e´tapes : premie`rement, le ”shish” constitue´ de chaˆınes e´tendues est
forme´ paralle`lement a` la direction d’e´coulement, puis les lamelles cristallines croissent
de manie`re e´pitaxiale sur les ”shish”. Keller et Kolnaar [54] ont ensuite montre´, avec un
dispositif de jets oppose´s, qu’on pouvait obtenir les meˆmes morphologies lors de la cris-
tallisation depuis l’e´tat fondu, malgre´ la pre´sence d’encheveˆtrements entre chaˆınes.
Il est plus difficile d’observer de telles structures a` la suite d’un e´coulement de cisaille-
ment. Cependant, les e´tudes par microscopie e´lectronique a` transmission de Basset et
al. indiquent clairement la pre´sence de structures shish-kebabs sur des e´chantillons de
55
II Influence d’un cisaillement sur la cine´tique de cristallisation
polye´thyle`ne [45] et de polypropyle`ne isotactique [84, 133] cristallise´s apre`s cisaillement
(disques paralle`les [45] ou traction d’une fibre de verre [84, 133]). Les lamelles qui croissent
a` partir des ”shish” sont paralle`les et distantes de quelques nanome`tres. Hobbs et Miles
[41] ont pu suivre la croissance de structures shish-kebabs lors de la cristallisation de
polye´thyle`nes graˆce a` une technique de microscopie de force atomique (AFM) in situ.
L’e´coulement applique´ (de´placement d’une lame de rasoir) n’est pas controˆle´.
Haudin [39] a propose´ une e´volution des morphologies rencontre´es avec l’intensite´ de
l’e´coulement applique´ (figure II.1(b)). On peux ainsi passer de la morphologie sphe´roli-
tique a` des sphe´rolites aplatis, puis a` des ge´ome´tries dites de gerbe et enfin aux mode`les
de cylindrites de Keller, qui sont en fait identiques aux shish-kebabs [54].
(a) (b)
Figure II.1 – Modification des morphologies sphe´rolitiques. (a) Mode`le de
structure shish-kebab [94] ; (b) e´volution des morphologies selon l’intensite´ de
l’e´coulement [39].
b) Alignements de morphologies
L’application d’un e´coulement de cisaillement conduit souvent a` un alignement des mor-
phologies dans la direction de l’e´coulement. Ce phe´nome`ne est appele´ ”row nucleation”
et a e´te´ observe´ sur diffe´rents polyme`res [38, 64, 96, 135]. La proximite´ des germes peut,
dans ce cas, conduire a` des morphologies tre`s allonge´es dans la direction du cisaillement.
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c) Germination autour d’une fibre
Une autre modification morphologique importante a e´te´ observe´e lors des expe´riences de
traction de fibre. Les structures cristallines au voisinage de la fibre et induites par le
cisaillement sont des cylindrites, analogues aux structures transcristallines re´sultant de
germination de surface (voir figure II.2(a)). Cependant, les fibres (de verre) choisies n’ont
pas de pouvoir nucle´ant vis-a`-vis du polypropyle`ne, et l’origine de cette transcristallinite´
est donc tre`s diffe´rente. Cette structure cylindrite re´sulte d’une tre`s forte germination
pre`s de la fibre, induite par l’e´coulement. La nature de la phase cristalline obtenue (α
ou β) de´pend des conditions thermome´caniques de l’expe´rience. Ainsi, la croissance, cor-
respondant initialement a` de la phase α peut, sous certaines conditions (tempe´rature de
cisaillement et tempe´rature de cristallisation), se poursuivre en phase β [19, 126]. Selon
Varga, la formation de morphologies β est e´nerge´tiquement plus favorable, du fait de la
structure particulie`re de la surface late´rale des lamelles cristallines de phase α (figure
II.2(b)).
Ne´anmoins, dans un grand nombre d’e´tudes, les morphologies restent sphe´rolitiques et
le principal effet de l’e´coulement de cisaillement est alors une diminution de la taille des
sphe´rolites, due a` une plus grande densite´ de germes [109, 121, 135]. Une autre conse´quence
de l’application d’un cisaillement est l’apparition favorise´e par rapport a` la condition sta-
tique de sphe´rolites de phase β.
(a) (b)
Figure II.2 – (a) Cristallisation cylindritique du PP induite par la trac-
tion de deux fibres de verre a` deux tempe´ratures diffe´rentes : (A) 431K ; (B)
407K. [52]. (b) Repre´sentation sche´matique de structures induites par traction
d’une fibre [136].
II.1.1.2 Cine´tique globale
Toutes les e´tudes montrent une augmentation de la cine´tique globale de cristallisation
par rapport a` la condition statique. Celle-ci est mise en e´vidence soit par de simples
analyses du temps d’induction, soit par une analyse de la cine´tique de type Avrami. Le
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temps d’induction diminue quand on applique un cisaillement (figure II.3), que ce soit en
cours ou apre`s cisaillement. Les e´tudes des cine´tiques globales par le mode`le d’Avrami
ont mis en e´vidence une forte valeur du coefficient n lorsqu’un cisaillement est applique´
[30, 123, 135, 121]. Les valeurs obtenues, parfois tre`s nettement supe´rieures a` 4, ne sont
pas pre´vues par le mode`le d’Avrami classique. Il semble en fait que la description de la
cine´tique globale par une seule cine´tique n’est pas approprie´e : Tribout a propose´ une
double cine´tique, une valeur de n supe´rieure a` 4 en de´but de cristallisation qui diminue
pour revenir a` la valeur obtenue en statique, 3, en fin de cristallisation.
De plus, Lagasse et Maxwell [64] ont, les premiers, mis en e´vidence, pour un polypropyle`ne
et pour un polye´thyle`ne, l’existence d’un taux de cisaillement seuil au-dela` duquel le temps
d’induction de´croˆıt selon une loi puissance (figure II.4). Ce re´sultat a par la suite e´te´
confirme´ [88], toujours par des mesures rhe´ologiques sur un polypropyle`ne. Par analogie
avec la superposition temps-tempe´rature, un facteur de glissement aT est de´fini dans
cette e´tude comme le rapport entre le temps d’induction (en condition statique) a` une
tempe´rature donne´e et celui a` la tempe´rature de re´fe´rence. Une courbe maˆıtresse est
ensuite obtenue en portant ti/aT en fonction de γ˙aT.
Figure II.3 – Evolution du module e´lastique au cours de la cristallisation a`
138◦C d’un polypropyle`ne apre`s cisaillement a` γ˙ = 5s−1 [127].
Influence des parame`tres du cisaillement. La plupart des e´tudes proposent de faire
varier le taux de cisaillement γ˙. La dure´e d’application du cisaillement n’est alors pas
toujours pre´cise´e. Cependant, certaines e´tudes proposent de comparer les influences de γ˙
et de la dure´e du cisaillement tS sur la cine´tique globale de cristallisation. L’augmentation
de chacun des deux parame`tres conduit a` une cine´tique plus rapide. Des expe´riences a`
quantite´ de de´formation γ˙tS fixe [127] ont de plus re´ve´le´ que l’influence de γ˙ est plus
importante que celle de tS. L’e´quipe de Janeschitz-Kriegl s’est propose´e de quantifier
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cette dernie`re observation [50, 51, 69]. Les mesures de retard optique les ont conduits a`
e´tablir une loi d’e´chelle descriptive de l’acce´le´ration de cine´tique globale : le terme γ˙4wt
2
S
permet de de´crire l’effet d’un cisaillement court sur leurs expe´riences. Cependant, leur
e´tude montre une diffe´rence dans la de´pendance (γ˙2tS a` coeur de l’e´chantillon) selon la
zone conside´re´e et e´galement selon la structure mole´culaire [51].
(a) (b)
Figure II.4 – Evolutions du temps d’induction en fonction du taux de cisaille-
ment [64] pour : (a) un polypropyle`ne et (b) un polye´thyle`ne.
II.1.1.3 Germination/Croissance
S’il est bien connu qu’un e´coulement augmente la cine´tique globale, il reste a` de´finir si
l’augmentation re´sulte d’un effet sur la germination, la croissance ou les deux.
a) Germination
Une grande partie de la bibliographie s’accorde a` dire que l’effet majeur de l’application
d’un e´coulement sur la cristallisation est une forte augmentation du nombre de germes
dans le polyme`re surfondu [135]. Tribout [121] montre ainsi (figure II.5(a)) que le nombre
de germes augmente fortement (e´chelle logarithmique) lorsqu’on applique un cisaillement,
et d’autant plus que le taux de cisaillement augmente, avec toutefois une apparente satu-
ration a` partir d’un taux de cisaillement limite.
b) Vitesse de croissance
L’influence du cisaillement sur la vitesse de croissance a moins souvent e´te´ e´tudie´e, notam-
ment parce que c’est une donne´e plus difficilement accessible expe´rimentalement, et aussi
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car les effets sont apparemment moins importants que sur la germination. Wolkowicz [135]
rapporte meˆme que seule la germination est affecte´e par le cisaillement. Les principales
e´tudes ont e´te´ re´alise´es au CEMEF [24, 81, 121], sur des polypropyle`nes et des polye´thy-
le`nes. La vitesse de croissance est mesure´e dans la platine chauffante modifie´e de´crite
dans le chapitre pre´ce´dent, ou bien de´duite de la croissance d’une gaine cristallise´e autour
de la fibre dans le dispositif de traction d’une fibre. Ces e´tudes montrent une augmenta-
tion significative de la vitesse de croissance par rapport a` la condition statique, surtout
lorsque la cristallisation se produit au cours du cisaillement (facteur 6 pour γ˙=10−1 a`
140◦C [121]). La figure II.5(b) obtenue avec la platine chauffante Mettler modifie´e illustre
l’augmentation de la vitesse de croissance apre`s application d’un cisaillement. De plus, la
croissance est deux fois plus rapide dans la direction perpendiculaire (z) que dans le plan
d’observation microscopique (x-y), le cisaillement e´tant applique´ selon l’axe x, ce qui met
en e´vidence une anisotropie des vitesses de croissance.
(a) (b)
Figure II.5 – (a) Nombre final de germes active´s par unite´ de volume dans
un PP en fonction du taux de cisaillement pour trois tempe´ratures de cristal-
lisation [121]. (b) Vitesses de croissance de sphe´rolites de PE selon les trois
directions de l’e´coulement en fonction du taux de cisaillement [81].
II.1.1.4 Influence de la structure mole´culaire
La cristallisation en condition statique n’est que peu affecte´e par des diffe´rences de masses
molaires. Notamment, Duplay a montre´ que la vitesse de croissance des sphe´rolites de po-
lypropyle`ne est inde´pendante de la masse molaire en poids dans un large domaine de
masses [24].
En revanche, de nombreux e´tudes expe´rimentales indiquent que la cristallisation sous ou
apre`s cisaillement est tre`s sensible a` des diffe´rences meˆme faibles de structure mole´cu-
laire. L’addition d’une faible proportion de chaˆınes longues conduit ainsi a` la formation
de structures shish-kebab [7].
Afin d’e´tudier spe´cifiquement les effets de masse mole´culaire, il est essentiel de disposer
de polyme`res mode`les. Les polypropyle`nes produits par catalyse Ziegler-Natta ont des
polymole´cularite´s e´leve´es et la ste´re´ore´gularite´ est plus e´leve´e pour les longues chaˆınes.
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La catalyse me´talloce`ne fournit des polypropyle`nes a` distribution de masse e´troite et
permet aussi de synthe´tiser des produits bimodaux qui de plus ont des ste´re´ore´gulari-
te´s comparables [61]. Alors qu’aucune modification morphologique n’est observe´e dans
des polypropyle`nes a` distribution e´troite de masses, l’introduction d’une distribution de
temps de relaxation dans le fondu en ajoutant un faible pourcentage de longues chaˆınes
(distribution bimodale) induit des structures oriente´es sous e´coulement (observations post
mortem).
II.1.2 Interpre´tations, mode`les
Hors e´coulement, diffe´rents formalismes ont e´te´ propose´s pour de´crire la cine´tique de
cristallisation. Sous l’action d’un cisaillement, des modifications importantes de vitesse,
mais apparemment pas de me´canismes, ont e´te´ constate´es par rapport a` la cristallisation
statique, ce qui pourrait le´gitimer l’extension de the´ories hors e´coulement. Toutefois, les
tentatives d’interpre´tation par les the´ories hors e´coulement de cine´tique globale [30, 109,
121] ou de germination [135] se sont heurte´es a` des e´checs et de nouveaux mode`les sont
ne´cessaires pour de´crire et pre´dire les cine´tiques de cristallisation.
II.1.2.1 The´ories de la cristallisation en condition statique
La cristallisation en condition statique constitue toujours une re´fe´rence, tant pour les
donne´es expe´rimentales que les mode`les, pour des e´tudes plus complexes telles que les
cristallisations en e´coulement. Nous rappelons dans un premier temps les mode`les cine´-
tiques classiquement admis pour de´crire la cristallisation statique. La cristallisation des
polyme`res semi-cristallins proce`de en deux e´tapes :
• la germination, qui est la phase d’apparition d’entite´s ayant l’organisation du cristal au
sein de la phase liquide ;
• la croissance, de´veloppement des germes en structures cristallines.
Pour de´crire le de´veloppement de morphologies, deux approches sont utilise´es :
• les the´ories qui de´crivent les e´tapes de germination et de croissance ;
• les the´ories de cine´tique globale.
a) The´ories classiques
Les the´ories classiques de la germination dans les transformations liquide-solide consi-
de`rent la formation, au sein du liquide, de zones dans lesquelles l’organisation des atomes
ou mole´cules est celle du cristal. Ces zones sont appele´es germes et leur apparition s’ac-
compagne d’une variation d’enthalpie libre ∆G. Pour un germe de volume supe´rieur a` un
volume critique (qui correspond a` la variation d’enthalpie libre maximale ∆G∗), la proba-
bilite´ de croissance est supe´rieure a` la probabilite´ de de´croissance. Le germe aura dans ce
cas une grande probabilite´ de donner naissance a` une phase cristalline. Ces the´ories base´es
sur des crite`res e´nerge´tiques ont e´te´ adapte´es au cas des cristaux polyme`res. A cause de
la forte anisotropie des cristaux polyme`res, les germes sont suppose´s eˆtre constitue´s par
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assemblage d’entite´s paralle´le´pipe´diques comme repre´sente´ sur la figure II.6. Deux modes
de germination sont distingue´s :
• La germination homoge`ne, qui fait apparaˆıtre une organisation cristalline au sein du
polyme`re sans intervention d’un corps e´tranger ;
• la germination he´te´roge`ne, qui ne´cessite la pre´sence d’une surface d’un corps e´tranger
qui favorise le de´poˆt des segments de chaˆınes macromole´culaires.
Figure II.6 – Types de germes cristallins. (a) germe primaire ; (b) germe
secondaire substrat plan ; (c) germe tertiaire substrat a` marche.
Le germe primaire de la figure II.6(a) correspond a` la germination homoge`ne, alors que
les germes secondaire et tertiaire (figure II.6(b) et (c)) correspondent a` la germination
he´te´roge`ne sur un substrat respectivement plan et a` marche.
Germination homoge`ne. A toute tempe´rature infe´rieure a` la tempe´rature d’e´quilibre
thermodynamique, il existe une taille de germe critique. Si le germe forme´ a une taille
infe´rieure a` celle du germe critique, il est instable. En revanche, un germe de taille su-
pe´rieure pourra croˆıtre, on parle de germe actif. L’apparition d’un germe primaire induit
une variation d’enthalpie libre :
∆G = 2alσb + 2blσa + 2abσe − abl∆g (II.1)
Les dimensions du germe critique sont obtenues par annulation des de´rive´es partielles de
∆G par rapport a` a,b et l :
a∗ =
4σa
∆g
b∗ =
4σb
∆g
l∗ =
4σe
∆g
(II.2)
L’enthalpie libre du germe critique est alors :
∆G∗ =
32σaσbσe
(∆g)2
(II.3)
La vitesse de germination homoge`ne (c’est-a`-dire la vitesse de formation des germes actifs
par unite´s de volume et de temps) a e´te´ de´crite par l’e´quation de Turnbull et Fisher [122] :
I = N0
kT
h
exp
[
−∆G
∗
kT
]
exp
[
−∆Gt
kT
]
(II.4)
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N0 est la densite´ de germes potentiels, ∆Gt est l’enthalpie libre de transport qui intervient
dans le processus de diffusion. Chacun des termes exponentiels varie en sens inverse avec
la tempe´rature, si bien que la vitesse de germination va passer par un maximum. La
figure II.7 repre´sente la variation de la vitesse de germination avec la tempe´rature.
Figure II.7 – Vitesse de germination en fonction de la tempe´rature [93].
La germination homoge`ne est tre`s difficile a` mettre en e´vidence, pour les expe´riences de
laboratoire, et surtout dans les proce´de´s. Dans le cas du polye´thyle`ne, elle a e´te´ e´tudie´e
par Barham et al. [6]. Ces e´tudes montrent que la germination homoge`ne n’est observe´e
qu’a` tre`s grande surfusion (Tc <85
◦C) et dans des conditions tre`s spe´cifiques, sur des
dispersions de fine gouttelettes ou` les impurete´s sont se´pare´es par centrifugation.
Toutes les e´tudes expe´rimentales de cristallisation massive a` partir de l’e´tat fondu au
dessus de 85◦C portent sur la germination he´te´roge`ne.
Germination he´te´roge`ne. Binsbergen [8] a propose´ une the´orie de la germination he´-
te´roge`ne des polyme`res directement de´rive´e des the´ories classiques de la germination. Dans
le cas d’une germination sur un substrat plan, deux e´nergies de surface supple´mentaires
sont a` de´finir par rapport a` la germination homoge`ne : σms correspondant a` l’interface
substrat/polyme`re fondu et σgs correspondant a` l’interface substrat/germe. L’enthalpie
libre de formation du germe de l’e´quation II.1 est donc modifie´e (ici σa = σb = σ) :
∆G = al∆σ + 2blσ + 2abσe − abl∆g (II.5)
ou` :
∆σ = σ + σgs − σms (II.6)
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A forte surfusion, l’e´paisseur du germe critique est suppose´e monomole´culaire, b∗ = b0.
L’enthalpie libre du germe critique vaut alors :
∆G∗ =
4b0σσl
∆g −∆σ/b0 (II.7)
La thermode´pendance de ∆G∗ est donc modifie´e par rapport aux re´sultats de germination
homoge`ne (de´pendance en 1/(∆g)2 dans l’e´quation II.3). La vitesse de germination est
relie´e a` cette enthalpie libre d’activation, et la thermode´pendance obtenue pour la germi-
nation he´te´roge`ne permet de de´crire les observations expe´rimentales de cristallisation des
polyme`res (dans les domaines de Tc usuels).
b) Me´canisme se´quentiel
Les the´ories cine´tiques de germination he´te´roge`ne et de croissance cristalline des polyme`res
sont suppose´es de´crire des phe´nome`nes interfaciaux se´quentiels. Historiquement, les pre-
miers de´veloppements de cette approche se´quentielle, dus a` Lauritzen et Hoffman [68] en
1960, ont concerne´ la phase de croissance cristalline.
Croissance cristalline. La croissance des sphe´rolites, selon cette the´orie, proce`de par
de´poˆt de germes secondaires (premier bloc) et tertiaires (blocs suivants) sur les surfaces
late´rales du cristal pre´existant (voir figure II.8). Contrairement aux the´ories classiques, les
dimensions late´rales des germes secondaires et tertiaires sont dans ce cas fixe´es et direc-
tement lie´es aux parame`tres cristallins du polyme`re. Dans ce cas, la vitesse de croissance
radiale G en condition isotherme T est constante au cours du temps, c’est la principale
justification d’un processus interfacial par rapport a` un phe´nome`ne de diffusion. Elle prend
la forme suivante :
G(T) = G0 exp
[
−∆Gt
kT
]
exp
[
− Kg
T∆T
]
(II.8)
∆T est la surfusion (=T0 − T). Suzuki et Kovacs [116] ont propose´ une expression de
l’enthalpie libre de transport ∆Gt des segments vers le site de germination, valable pour
de nombreux polyme`res :
∆Gt
kT
=
U∗
R(T− T∞) (II.9)
avec T∞=Tg − 30◦C et U∗=1500 kcal/mol. Pour le polypropyle`ne isotactique, la tem-
pe´rature de transition vitreuse Tg vaut -21
◦C. Ce type de loi a permis de de´crire la
thermode´pendance de la vitesse de croissance des polyme`res semi-cristallins.
La constante Kg est caracte´ristique du me´canisme de de´poˆt interfacial :
Kg =
Y bσσeT
0
k∆H0
(II.10)
Y est une constante caracte´ristique du re´gime de croissance, b est l’e´paisseur du segment
macromole´culaire de´pose´, σ et σe sont les e´nergies de surface late´rale et d’extre´mite´.
Trois re´gimes de croissance sont distingue´s, selon la tempe´rature de cristallisation consi-
de´re´e (voir figure II.8), les re´gimes I et II ont e´te´ propose´es en 1975 [43] et le re´gime III
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en 1983 [42]. Les re´gimes I (a` faible surfusion) et III (a` forte surfusion) correspondent
a` une cine´tique controˆle´e par une germination secondaire (Y=4), alors que le re´gime II
(surfusion interme´diaire) correspond a` une compe´tition entre germination secondaire et
tertiaire (Y=2). Ces re´gimes de croissance cristalline ont e´te´ mis en e´vidence expe´rimen-
talement pour de nombreux polyme`res, ce qui conforte le me´canisme interfacial comme
fondamental pour comprendre la formation lamellaire dans les polyme`res semi-cristallins.
Figure II.8 – Re´gimes de croissance de la the´orie cine´tique de Lauritzen-
Hoffman : (a) me´canismes de de´poˆt ; (b) Re´gime I ; (c) Re´gime II ; (d) Re´gime
III.
Germination he´te´roge`ne. Dans le cas d’un processus ite´ratif, le germe ne peut eˆtre
de´crit que lors de la formation de la premie`re strate. Binsbergen [8] a propose´ une the´orie
de la germination he´te´roge`ne de´rive´e des the´ories de la croissance cristalline (Hoffman et
Lauritzen [68]). La variation d’enthalpie libre associe´e au de´poˆt du premier bloc cristallin
(germe secondaire) sur un substrat plan devient :
∆G = a0l∆σ + 2b0lσ + 2a0b0σe − a0b0l∆g (II.11)
= ∆G′ + 2b0lσ (II.12)
∆G′ est la variation d’e´nergie libre associe´e au de´poˆt des blocs suivants. La germination
se produit seulement si l’addition de blocs conduit a` une diminution de ∆G′, soit une
condition sur la hauteur des blocs cristallins :
l >
2σe
∆g −∆σ/b0 (II.13)
Il y a donc une grande parente´ entre la germination he´te´roge`ne et la croissance cristalline.
Ces the´ories pre´disent que le processus est se´quentiel et interfacial.
65
II Influence d’un cisaillement sur la cine´tique de cristallisation
c) Cine´tique globale
Dans les the´ories de la cine´tique globale, l’objectif est de pre´dire l’e´volution, au cours du
temps, de la fraction volumique de polyme`re transforme´ α(t). Il s’agit donc d’une des-
cription globale du phe´nome`ne de cristallisation, mais qui prend en compte les vitesses de
germination et de croissance et des conside´rations ge´ome´triques. Cette the´orie ne permet
pas de remonter directement a` la germination et a` la croissance cristalline. L’expression la
plus utilise´e a e´te´ propose´e par Avrami [5]. Pour une cristallisation isotherme, la the´orie
d’Avrami prend la forme simplifie´e :
α(t) = 1− exp(−k(T)tn)
ln(− ln(1− α)) = ln k(T) + n ln t (II.14)
k et n sont les coefficients cine´tiques du mode`le, ils de´pendent des parame`tres e´le´mentaires
de´crivant la germination et la croissance. Dans le cas d’une croissance sphe´rolitique, le
coefficient n est e´gal au maximum a` 4 (pour une germination sporadique dans le temps). La
constante de vitesse k(T) est lie´e a` la densite´ de germesN0(T) (germination instantane´e) et
a` la vitesse de croissance G(T) dans le cas de morphologies sphe´rolitiques par la relation :
k(T) =
4
3
piN0(T)G(T)
3 (II.15)
Lors d’expe´riences de cristallisation anisothermes a` vitesse de refroidissement T˙ constante,
l’e´volution du taux de transformation a e´te´ pre´dite par Ozawa [92] :
α(T, T˙) = 1− exp
(
−χ(T)|T˙|n
)
ln(− ln(1− α)) = lnχ(T)− n ln |T˙| (II.16)
Une autre e´criture de la the´orie ge´ne´rale de cine´tique globale, e´tablie par Schneider et
al. [106], a e´te´ utilise´e et modifie´e par certaines e´quipes pour proposer des mode`les de
cristallisation induite par cisaillement. Elle fait intervenir des parame`tres caracte´risant
la structure sphe´rolitique, incluant les caracte´ristiques ge´ome´triques, re´gis par une se´rie
d’e´quations diffe´rentielles.
II.1.2.2 Influence de l’e´coulement
Comme les lois cine´tiques de la cristallisation statique permettent une tre`s bonne descrip-
tion de la plupart des phe´nome`nes observe´s, l’approche la plus naturelle de description de
la cristallisation induite par cisaillement consiste a` employer directement les the´ories ci-
ne´tiques. Cependant, que ce soit pour les cine´tiques globales ou la vitesse de germination,
les valeurs trouve´es pour les parame`tres des mode`les n’ont pas de sens physique simple
(coefficient d’Avrami nettement supe´rieur a` 4, e´nergies de surface modifie´es).
La mode´lisation la plus simple d’un e´coulement sur la cine´tique de cristallisation consi-
de`re que l’e´coulement perturbe la conformation des mole´cules a` l’e´tat fondu mais pas les
me´canismes de cristallisation. Cette approche de´couple´e concentre l’analyse sur le calcul
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conformationnel et la variation d’enthalpie libre, via l’entropie, qui en re´sulte. Les the´ories
classiques de germination et de croissance ou de cine´tique globale sont ensuite utilise´es.
La diminution d’entropie de l’e´tat fondu, due a` l’e´coulement, induit une augmentation
de l’enthalpie libre, augmente la tempe´rature d’e´quilibre thermodynamique et la cine´-
tique de cristallisation. Des perturbations de l’e´tat initial ont ensuite e´te´ propose´es. Cette
approche de´couple´e suppose que les me´canismes de cristallisation ne sont pas fondamenta-
lement modifie´s. L’e´coulement de cisaillement a pour seul effet de modifier la conformation
du polyme`re fondu, d’une pelote statistique a` un syste`me oriente´. Les the´ories classiques
de germination/croissance ou de cine´tique globale sont ensuite utilise´es. Il s’agit donc
dans ces the´ories de de´crire l’orientation des chaˆınes macromole´culaires due a` l’e´coule-
ment. La variation d’entropie ∆S est ge´ne´ralement choisie pour de´crire l’e´tat du syste`me
perturbe´. Cette description s’appuie sur les the´ories de l’orientation mole´culaire. La dimi-
nution d’entropie conformationnelle entraˆıne une augmentation de la variation d’e´nergie
libre (e´quation II.17) et par conse´quent une augmentation des vitesses de germination et
de croissance.
∆G = ∆Gstatique +∆Ge´coulement (II.17)
a) Mode`les de re´seaux caoutchoutiques
Par analogie avec les the´ories de´veloppe´es pour de´crire les re´seaux caoutchoutiques [28],
certains auteurs ont cherche´ a` quantifier la diminution d’entropie du syste`me. Contrai-
rement aux points de re´ticulation dans les caoutchoucs, les points de jonction dans les
polyme`res fondus (les encheveˆtrements) sont temporaires. Il a donc fallu introduire dans
les the´ories de l’e´lasticite´ caoutchoutique des parame`tres repre´sentant la cre´ation et la
destruction des encheveˆtrements. La variation d’entropie, en conside´rant une de´forma-
tion affine, est directement relie´e au taux d’e´tirage et au nombre de chaˆınons gaussiens
par unite´ de volume [57]. La description propose´e par Gaylord et Lohse [35] semble eˆtre
celle qui permet le mieux de rendre compte des phe´nome`nes observe´s expe´rimentalement
(notamment la structure shish-kebab).
b) Mode`les mole´culaires
La plupart des mode`les propose´s a` l’heure actuelle pour estimer la variation d’entropie ou
d’e´nergie libre due a` l’e´coulement s’appuient sur des the´ories mole´culaires de description
des chaˆınes de polyme`res. Le mode`le le plus simple est celui de l’halte`re e´lastique, initia-
lement introduit par Bird [10]. Il a e´te´ utilise´ par Bushman et McHugh [12] et Tribout
[120]. La variable d’e´tat de ce mode`le est la fonction de distribution des conformations,
qui suit une e´quation de continuite´ a` re´soudre pour de´terminer la variation d’e´nergie libre.
La force e´lastique associe´e a` l’halte`re suit la forme simplifie´e du mode`le FENE (Finitely
Extensible Non Linear Elastic) propose´e par Peterlin [95]. Les parame`tres requis pour
cette analyse sont un temps caracte´ristique de relaxation et le parame`tre d’adimensionali-
sation du mode`le FENE-P. Un tel mode`le permet de pre´dire une augmentation de vitesses
de croissance observe´e expe´rimentalement [121]. En revanche, il n’explique pas les fortes
augmentations de densite´ de germes. L’approche de McHugh [75] pour des polyme`res en
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solution est le´ge`rement diffe´rente, dans la mesure ou` en plus de modifier l’enthalpie libre
volumique, il n’utilise pas la meˆme forme de la vitesse de germination en condition sta-
tique et sous e´coulement. Il adopte pour cela l’expression de l’enthalpie libre du germe
critique ∆G∗ due a` Flory [28]. Doufas et McHugh [22] ont ensuite modifie´ l’approche
initiale. Le syste`me est mode´lise´ de manie`re biphasique : la phase amorphe est de´crite
par une collection d’halte`res e´lastiques, alors que les cristallites sont traite´s comme des
baˆtonnets rigides. Ce mode`le a par ailleurs e´te´ utilise´ pour de´crire la cristallisation dans
les proce´de´s de mise en forme (injection et souﬄage de gaine).
c) Mode`le de reptation
Re´cemment, Coppola et al. [16] ont utilise´ le mode`le de Doi-Edwards [21] pour calculer la
variation d’e´nergie libre associe´e a` l’e´coulement. Un temps d’induction est ensuite de´fini
comme le rapport des vitesses de germination (pas de modification du terme pre´expo-
nentiel des the´ories classiques). Ce mode`le mole´culaire repre´sente mieux le comportement
rhe´ologique des polyme`res que l’halte`re e´lastique. Notamment, a` de faibles vitesses de
de´formation (relativement aux temps de Rouse), la pelote est oriente´e mais pas e´tire´e
localement, l’orientation locale intervient aux grandes de´formations. Ainsi, par rapport
aux mode`les base´s sur une description d’halte`re e´lastique, le mode`le de Coppola pre´dit
un effet moindre et plus en relation avec les observations (notamment celles de Nieh et al.
[88] figure II.9) de l’e´coulement sur la re´duction du temps d’induction.
Figure II.9 – Mode`le de Coppola et al.[16] Comparaison des pre´dictions avec
les expe´riences de Nieh et al.
La re´duction du temps d’induction ne suit plus une loi puissance a` fortes valeurs du
nombre de Deborah, il y a une forme de saturation. Le mode`le pre´dit par ailleurs un effet
plus important de l’e´longation que du cisaillement sur la re´duction du temps d’induc-
tion. Les parame`tres d’entre´e du mode`le sont le temps de de´sengagement du tube (temps
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de relaxation) et la masse entre encheveˆtrements, ils sont normalement accessibles expe´ri-
mentalement. Cette approche s’est pour l’instant malheureusement re´duite a` la pre´diction
de temps d’induction.
d) Mode`les phe´nome´nologiques
L’inconve´nient majeur des mode`les pre´ce´dents est de ne proposer aucune description des
structures semi-cristallines finales. Or ce sont ces donne´es qui inte´ressent particulie`rement
les industriels. D’autres types de mode`les sont donc apparus, ils s’appuient sur des obser-
vations expe´rimentales. L’e´quipe de Eder et Janechitz-Kriegl [69, 26] a ainsi propose´ un
mode`le base´ sur des modifications de morphologies observe´es. Les e´quations diffe´rentielles
de Schneider sont modifie´es par une approche cine´matique. Zuidema [139] s’inspire du mo-
de`le d’Eder pour construire le mode`le appele´ SJ2 . Si la me´thode est similaire, l’approche
est cependant diffe´rente car le mode`le SJ2 repose sur un mode`le rhe´ologique (mode`le
inte´gral de Leonov). Ces mode`les pre´sentent l’avantage de bien de´crire les phe´nome`nes
observe´s expe´rimentalement, notamment les morphologies. Ne´anmoins, ils de´pendent de
parame`tres ajustables.
II.2 Cristallisation du polypropyle`ne
II.2.1 Morphologies
II.2.1.1 Cristallisation statique
Figure II.10 – Morphologies de´veloppe´es en cours de cristallisation isotherme
du polypropyle`ne 3030BN1 a` Tc=136
◦C.
La photographie de la figure II.10, obtenue par microscopie optique au cours d’une cris-
tallisation isotherme en condition statique, sert de re´fe´rence pour les expe´riences en ci-
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saillement. Les sphe´rolites en croissance dans le polypropyle`ne 3030BN1 a` 136◦C ont un
diame`tre moyen de l’ordre de 60µm, ce diame`tre peut atteindre plusieurs centaines de
microns pour des tempe´ratures de cristallisation supe´rieures a` 136◦C.
La figure II.11 montre la cine´tique de cristallisation a` 136◦C suivie par DLI et les mor-
phologies observe´es par microscopie optique au cours de la cristallisation. On constate
que meˆme lorsque l’intensite´ lumineuse de´polarise´e est faible, des sphe´rolites sont de´ja`
en croissance au sein du polyme`re liquide. Cette observation peut eˆtre mise en paralle`le
avec les re´sultats obtenus par le groupe de Salerno [89] sur des suivis de cristallisation par
rhe´ologie : ils observent des sphe´rolites en croissance avant que les modules dynamiques
augmentent, une taille et une densite´ critiques sont ne´cessaires pour que les objets soient
connecte´s et modifient la rhe´ologie.
Figure II.11 – Evolution des morphologies au cours de la cristallisation sta-
tique du polypropyle`ne 3030BN1 a` Tc=136
◦C.
II.2.1.2 Germination de surface
Il n’y a apparemment pas de localisation spe´cifique de la cristallisation en condition sta-
tique. Des coupes re´alise´es sur des e´chantillons permettent d’observer l’organisation dans
l’e´paisseur. Pre´alablement aux expe´riences re´alise´es avec la platine chauffante Mettler
modifie´e, les lames de verre sont nettoye´es avec plusieurs solvants organiques, donc la
principale source de germination de surface est la composition chimique du verre et ses
interactions avec le polypropyle`ne. Les lames de la platine Linkam sont elles en quartz, ce
qui modifie la nature des interactions avec le polypropyle`ne, mais pas la germination.
Les analyses morphologiques apre`s cristallisation ont e´te´ effectue´es sur des coupes, d’e´pais-
seur 5 µm. La cristallisation en condition statique du polypropyle`ne dans la platine chauf-
fante modifie´e conduit a` une germination de surface tre`s faible vis-a`-vis de ce qui cristallise
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a` coeur de l’e´chantillon (voir coupe de la figure II.12(a)). En revanche, l’application d’un
cisaillement augmente fortement l’importance de la germination de surface, comme ob-
serve´ sur la coupe de la figure II.12(b) pour un e´chantillon cisaille´ 30s a` 0,6s−1. On observe
de plus des sphe´rolites de phase β.
lame supérieure Mettler
(a)
100 µm
(b)
Figure II.12 – Coupes de polypropyle`ne 3030BN1 cristallise´ dans la platine
Mettler modifie´e a` 136◦C (a) en condition statique et (b) apre`s cisaillement
30s a` γ˙=0,6s−1.
Le comportement en germination est le meˆme dans la platine Linkam. En condition sta-
tique, il y a une faible germination de surface II.13(a). Des zones transcristallines appa-
raissent syste´matiquement en surface de l’e´chantillon lorsqu’un cisaillement est applique´
II.13(b).
Ainsi, les mesures d’intensite´ lumineuse du paragraphe suivant vont surtout concerner
au de´but de la cristallisation le de´veloppement de morphologies a` partir de la surface de
l’e´chantillon. Par conse´quent, les courbes d’intensite´ lumineuse ne peuvent pas eˆtre tota-
lement interpre´te´es comme une description quantitative de la croissance cristalline au sein
d’un volume semi-infini. Lorsqu’on e´tudie surtout les premiers stades de la cristallisation
par diffusion de la lumie`re, c’est en revanche des phe´nome`nes a` coeur de l’e´chantillon que
l’on observe. Le lien entre les phe´nome`nes observe´s pendant les premiers stades et pendant
la phase de croissance sera donc qualitatif. Il faut noter que le proble`me de l’importance
de la germination de surface sous cisaillement n’est ge´ne´ralement pas analyse´ dans les
e´tudes de la litte´rature. Dans tous les cas ou` la germination de surface a e´te´ recherche´e
elle a e´te´ observe´e [48], il s’agit donc certainement d’un phe´nome`ne ge´ne´ral produit par
le cisaillement.
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(a)
lame supérieure Linkam
(b)
100 µm
Figure II.13 – Coupes de polypropyle`ne 3030BN1 cristallise´ dans la pla-
tine Linkam a` 136◦C (a) en condition statique (b) et apre`s cisaillement 30s
a` γ˙=0,5s−1. Les coupes sont faites dans la zone d’observation de la Linkam,
selon la direction orthoradiale.
II.2.1.3 Modification des morphologies
Les conditions de de´formation impose´es dans les expe´riences n’induisent pas, en ge´ne´ral,
de modification de´tectable (par microscopie optique, par diffusion de lumie`re ou analyse
cine´tique) de la morphologie sphe´rolitique. Cependant, des expe´riences re´alise´es a` des taux
de cisaillement plus e´leve´s ont permis d’observer des morphologies allonge´es dans la direc-
tion de l’e´coulement (voir cliche´ de la figure II.14). Cette observation confirme d’une part
la sensibilite´ a` l’e´coulement du mate´riau choisi pour l’e´tude, et d’autre part des re´sultats
rapporte´es dans la litte´rature. Les conditions d’obtention de telles modifications morpho-
logiques de´pendent fortement de la tempe´rature de cristallisation. Ainsi, a` 136◦C, il faut
appliquer un taux de cisaillement de 10s−1 (tS=6s) pour observer des structures aligne´es,
alors que ces morphologies sont observe´es de`s 2s−1 (tS=30s) pour une cristallisation a`
132◦C. Nous verrons plus loin que le taux de cisaillement est un parame`tre de l’e´coule-
ment plus efficace que la dure´e tS. Pour comparer l’intensite´ de l’e´coulement a` diffe´rentes
tempe´ratures, on peut utiliser le nombre adimensionnel de Deborah De=λmγ˙. Ainsi, les
modifications morphologiques se produisent lorsque pour De=85 a` 136◦C et pour De=20
a` 132◦C. Ces expe´riences semblent indiquer que ce n’est pas uniquement ce parame`tre de
la rhe´ologie du polyme`re surfondu qui gouverne la transition entre structure sphe´rolitique
et morphologies modifie´es.
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Figure II.14 – Alignement de morphologies au cours de la cristallisation du
polypropyle`ne 3030BN1 a` Tc=136
◦C, apre`s cisaillement γ˙=10s−1 pendant 6s.
II.2.2 Vitesses de croissance
II.2.2.1 Cristallisation statique
Les vitesses de croissance en condition isotherme sont de´termine´es par mesures de l’e´vo-
lution du rayon des sphe´rolites en fonction du temps de cristallisation. Des prises de vue
a` intervalles de temps re´guliers ont e´te´ effectue´es, graˆce a` une base de temps couple´e a` un
appareil photographique.
(a) (b)
Figure II.15 – (a) Vitesses de croissance du 3030BN1. (b) Traitement par la
the´orie de Lauritzen-Hoffman.
La figure II.15(a) rapporte la variation de la vitesse de croissance mesure´e pour le PP
3030BN1 en fonction de la tempe´rature de cristallisation, comprise entre 126 et 152◦C.
73
II Influence d’un cisaillement sur la cine´tique de cristallisation
D’apre`s les e´quations II.8 et II.9 :
lnG(T) +
U∗
R(T− T∞) = lnG0 −
Kg
T∆T
(II.18)
D’ou` la de´pendance line´aire observe´e sur la figure II.15(b), en retenant pour T0 la valeur
208◦C. On distingue bien les re´gimes de croissance III (avant 140◦C) et II (apre`s 140◦C)
avec un rapport de 2 entre les deux constantes Kg, conforme´ment aux pre´dictions du
mode`le de Lauritzen et Hoffman. Toutes les cristallisations re´alise´es a` une tempe´rature
infe´rieure ou e´gale a` 140◦C s’effectueront en re´gime III dans lequel le de´poˆt de germes
secondaires controˆle la cine´tique de croissance.
II.2.2.2 Effet du cisaillement
L’analyse morphologique a montre´ que l’application d’un cisaillement conduit a` une im-
portante germination de surface, mais que les morphologies a` coeur restent sphe´rolitiques.
Par conse´quent, l’observation des sphe´rolites a` coeur est complique´e par le de´veloppe-
ment des morphologies dans les zones surfaciques. De plus, l’augmentation de la densite´
de germes diminue le temps disponible pour la mesure des dimensions avant rencontre des
sphe´rolites.
(a) (b)
Figure II.16 – (a) Croissance des sphe´rolites dans le volume et en surface d’un
e´chantillon de 3030BN1 (Tc=136
◦C ; γ˙=0,6 s−1 ; tS=30s) (b) Influence du taux
de cisaillement sur la vitesse de croissance (cisaillement tS=30s ou maximal).
Tout d’abord, nous avons cherche´ a` comparer les vitesses de croissance en surface et a`
coeur de l’e´chantillon. Cette comparaison est seulement possible a` faible taux de cisaille-
ment, c’est-a`-dire quand la germination de surface n’est pas trop importante. Si la densite´
de germes devient tre`s forte en surface, la vitesse de croissance reste la meˆme que celle
des morphologies qui se de´veloppent dans le volume (figure II.16(a)). De plus, la taille des
entite´s croissantes est la meˆme, ce qui indique qu’elles se sont forme´es au meˆme instant et
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que cet instant est poste´rieur a` la fin de l’application du cisaillement. Il s’agit donc d’un
cisaillement suivi par la germination et la croissance. Ce re´sultat confirme enfin la tre`s
bonne homoge´ne´ite´ thermique dans l’e´paisseur de la platine Mettler modifie´e.
L’application d’un cisaillement augmente la vitesse de croissance, mais tre`s faiblement, et
de manie`re significative seulement pour des taux de cisaillement supe´rieurs a` 2-3 s−1. Le
rapport des vitesses de croissance apre`s et sans cisaillement est en effet de 1,3 a` 3,5 s−1
(figure II.16(b)). Comparativement aux effets sur la densite´ de germes, la phase de crois-
sance du polypropyle`ne de cette e´tude n’est donc que tre`s peu modifie´e. Les expe´riences
de Tribout [121] sur un copolyme`re e´thyle`ne-propyle`ne avec le meˆme dispositif de cisaille-
ment rapportent une augmentation de la vitesse de croissance a` 136◦C plus importante,
mais cependant du meˆme ordre : le rapport est de 1,6 entre la vitesse apre`s cisaillement
a` 2 s−1 et en condition statique.
II.2.3 Cine´tique globale et orientation globale
II.2.3.1 Cristallisation statique
La cine´tique globale de cristallisation en condition isotherme est suivie par mesure de
l’intensite´ de lumie`re de´polarise´e (voir principe section I.5.2.3). La figure II.17(a) pre´sente
les e´volutions du taux de transformation en fonction du temps pour plusieurs tempe´ratures
de cristallisation.
(a) (b)
Figure II.17 – (a) Cine´tiques globales de cristallisation isotherme du 3030BN1
a` diffe´rentes tempe´ratures. (b) Traitement d’Avrami.
L’analyse d’Avrami montre (figure II.17(b)) que la relation II.14 est valable pour des
taux de transformation compris entre 2 et 60%. Le coefficient d’Avrami n est trouve´ e´gal
a` 3,0±0,1 dans ce domaine de tempe´rature de cristallisation, ce qui, d’apre`s le mode`le
d’Avrami pour des structures sphe´riques, suppose une germination instantane´e. Ceci est
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cohe´rent avec la faible distribution de taille observe´e par microscopie optique II.10 et avec
une croissance sphe´rolitique a` vitesse constante en condition isotherme. En fait, cette
valeur est tre`s souvent rapporte´e pour des polypropyle`nes isotactiques commerciaux [48,
134]. En fixant sa valeur a` 3, on peut de´terminer la constante cine´tique (voir tableau II.1).
Tc [
◦C] k(Tc) [s−3]
132 1,19.10−9
134 3,76.10−10
136 9,66.10−11
Tableau II.1 – Constante cine´tique du mode`le d’Avrami a` diffe´rentes Tc
La cristallisation anisotherme est suivie par DSC (principe page 45). Les e´chantillons sont
chauffe´s jusqu’a` 210◦C a` une vitesse constante de 10◦C/min, maintenus 5 min a` cette
tempe´rature puis refroidis jusqu’a` 40◦C a` diffe´rentes vitesses de refroidissement (entre 0,3
et 80◦C/min). L’e´volution du taux de transformation est pre´sente´e figure II.18(a).
(a) (b)
Figure II.18 – (a) Cine´tiques globales de cristallisation anisotherme du
3030BN1 a` vitesse de refroidissement constante.(b) Traitement d’Ozawa.
Pour l’analyse des parame`tres cine´tiques, nous nous sommes restreints a` des valeurs de
taux de transformation comprises entre 0,2 et 60% et a` des vitesses de refroidissement com-
prises dans les deux domaines [2,5 ;5◦C/min.] et [10 ;20◦C/min.]. D’apre`s l’e´quation II.16,
on trace pour plusieurs tempe´ratures l’e´volution de ln(− ln(1 − α)) en fonction de ln |T˙|
(voir figure II.18(b)). Pour de´terminer la fonction χ(T), on fixe le coefficient d’Avrami n
a` la valeur moyenne 3,5 des extrapolations line´aires de la figure II.18(b). Cette valeur est
supe´rieure a` celle obtenue pour les cristallisations isothermes, ce qui correspond proba-
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blement a` une le´ge`re modification du mode de germination (qui devient plus sporadique
en anisotherme).
Figure II.19 – Interpolation polynomiale de lnχ(T)
La re´gression polynomiale de χ(T) de la figure II.19, valable pour T ∈[114 ;128◦C] a pour
e´quation :
lnχ(T) = 101− 2, 59 T + 0, 029 T2 (II.19)
II.2.3.2 Application d’un cisaillement
Conforme´ment a` tous les re´sultats de la litte´rature, nous observons une acce´le´ration de la
cine´tique globale de cristallisation par rapport a` la condition statique lorsqu’un cisaille-
ment est ou a e´te´ applique´ (figure II.20). L’influence des diffe´rents parame`tres me´caniques
de l’e´coulement (γ˙, tS et t0) est pre´sente´e dans les paragraphes suivants. Afin de de´ter-
miner si l’orientation globale des chaˆınes est le descripteur ade´quat de l’acce´le´ration de
cine´tique observe´e, les expe´riences de cine´tique globale sont compare´es a` l’e´volution de la
bire´fringence sous e´coulement.
a) Influence du taux de cisaillement
Dans les expe´riences pre´sente´es figure II.20, seul le taux de cisaillement est modifie´ a` la
tempe´rature de cristallisation de 136◦C. La cine´tique globale de cristallisation est d’autant
plus rapide que γ˙ augmente.
Afin de quantifier la cine´tique globale et sa de´pendance vis-a`-vis de γ˙, une analyse
d’Avrami est conduite. Les coupes ont montre´ que l’application d’un cisaillement a` la
tempe´rature de cristallisation conduit de plus a` une modification morphologique due a`
une importante germination de surface. En conse´quence, la cine´tique globale de cristalli-
sation ne devrait pas a priori eˆtre de´crite par une simple cine´tique.
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Figure II.20 – Cine´tique globale. Cisaillement pendant tS=30s a` partir de
t0=0s, Tc=136
◦C.
(a) (b)
Figure II.21 – (a) Analyse d’Avrami des cine´tiques globales de la figure
II.20.(b) Evolution des constantes de vitesses k avec γ˙.
Cependant, la figure II.21(a) montre qu’une cine´tique simple permet encore de de´crire la
cine´tique globale, dans une gamme de taux de conversion toutefois un peu moins large que
pour les expe´riences en condition statique (de 5 a` 60%). Pour des taux de transformation
plus faible, la germination de surface domine, la valeur du coefficient d’Avrami est plus
faible. Il est a` noter que cette re´duction de la feneˆtre de taux de transformation entraˆıne
une modification du coefficient d’Avrami en condition statique, qui passe de 3,0 a` 2,5.
Cette nouvelle valeur du coefficient d’Avrami n’est apparemment pas modifie´e pour les
expe´riences avec cisaillement II.21(a), ce qui confirme l’observation morphologique : les
entite´s semi-cristallines en croissance a` coeur de l’e´chantillon restent sphe´rolitiques. De
plus, ce re´sultat confirme que la plus grande partie de la cine´tique globale est sensible a`
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ce qui se passe a` coeur de l’e´chantillon, une forte germination de surface devrait conduire
en effet a` une forte re´duction du coefficient d’Avrami (a` 1 dans le cas extreˆme d’une
croissance rapidement colonnaire unidirectionnelle) par rapport a` la cristallisation statique
ou` la germination n’est pas localise´e. Comme une meˆme valeur de n permet de de´crire les
diffe´rentes cine´tiques globales en condition statique et apre`s cisaillement, les constantes
de vitesses k peuvent eˆtre compare´es.
Figure II.22 – Orientation globale. t0=0s ; tS=30s ; Tc=136
◦C.
La figure II.21(b) pre´sente pour diffe´rents taux de cisaillement les valeurs de la constante
de vitesse rapporte´e a` la condition statique (kcisaillement/kstatique) pour une meˆme tempe´ra-
ture de cristallisation. Le cisaillement est applique´ pendant 30s. Dans le domaine de taux
de cisaillement explore´ (qui correspond a` des morphologies sphe´rolitiques a` coeur), k varie
avec γ˙ selon une loi puissance :
k(γ˙, tS=30) ∝ γ˙1,22 (II.20)
L’application d’un cisaillement ne conduit a` une augmentation de la constante de vitesse
que lorsque le rapport porte´ figure II.21(b) est supe´rieur a` 1. Ceci permet de de´finir un
taux de cisaillement seuil γ˙min, en dessous duquel aucun effet significatif sur la cine´tique
globale n’est de´tecte´. D’apre`s la loi puissance pre´ce´dente, γ˙min=0,05 s
−1. L’inverse de ce
taux de cisaillement minimal est du meˆme ordre de grandeur mais plus faible que le temps
de relaxation le plus long (λ0=52s).
Les mesures de l’orientation globale sous et apre`s e´coulement par bire´fringence lors d’ex-
pe´riences a` diffe´rents taux de cisaillement (les autres parame`tres t0 et tS sont fixes) sont
pre´sente´es sur la figure II.22. Lorsqu’un cisaillement est applique´, l’orientation globale
augmente fortement pour atteindre rapidement une valeur plateau. Cette valeur plateau
est d’autant plus e´leve´e que le taux de cisaillement augmente. Pour caracte´riser cette re-
lation, nous avons e´tudie´ l’e´volution de la bire´fringence au plateau en fonction du taux
de cisaillement. Comme dans le cas de la constante de vitesse des cine´tiques globales,
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l’e´volution de la bire´fringence au plateau peut eˆtre de´crite par une loi puissance, mais
avec un exposant plus faible :
∆n
′ ∝ γ˙0,83 (II.21)
b) Influence de la dure´e du cisaillement
Le meˆme type d’analyse peut eˆtre mene´ a` taux de cisaillement fixe´. Lorsque seule la dure´e
du cisaillement augmente, les cine´tiques globales sont de plus en plus rapides (figure II.23).
Figure II.23 – Cine´tique globale. Cisaillement jusqu’a` tS+t0=90s, γ˙=0,4s
−1.
Afin de laisser a priori le meˆme temps de relaxation entre la fin du cisaillement et le de´but
de la cristallisation, l’instant auquel l’e´coulement cesse est fixe´ (ceci est obtenu en fixant
la quantite´ t0+tS). On cherche ainsi a` de´coupler l’influence du moment d’application et
de la dure´e de l’e´coulement (cf. paragraphe d). De manie`re similaire a` l’influence de γ˙,
l’analyse d’Avrami est possible. Elle fournit les rapports de constante de vitesse indique´s
sur la figure II.24(b). Une loi puissance est a` nouveau licite pour de´crire la comportement
cine´tique dans ce domaine de temps de cisaillement :
k(γ˙=0,4; tS) ∝ t0,77S (II.22)
Cette loi puissance est valable pour des dure´es de cisaillement supe´rieures a` la valeur
seuil tSmin=2s. Lorsque le cisaillement est applique´ pendant une dure´e infe´rieure a` 2s, la
cine´tique de cristallisation n’est pas modifie´e par rapport a` la condition statique.
Comme de´crit pre´ce´demment, la bire´fringence sous cisaillement atteint une valeur pla-
teau au bout d’un certain temps d’application du cisaillement. En conse´quence, comme
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illustre´ sur la figure II.24(a) pour des expe´riences ou` l’instant de fin d’application (t0+tS)
est constant, le niveau d’orientation globale au moment ou` le cisaillement s’arreˆte sera le
meˆme pour les expe´riences ou` tS >15s (cette valeur critique de´pend du taux de cisaille-
ment). La figure II.24(b) montre une saturation de ∆n
′
alors que la cine´tique continue a`
croˆıtre. Il ne semble donc pas que les phe´nome`nes soient directement corre´le´s.
(a) (b)
Figure II.24 – Orientation globale. (a) Cisaillement jusqu’a` tS+t0=60s,
γ˙=0,4s−1.(b) Evolution compare´e de la bire´fringence et des constantes de vi-
tesses k avec tS.
c) De´couplage des parame`tres γ˙ et tS ?
Les expe´riences pre´ce´dentes ont permis de de´terminer deux lois puissance pour la constante
cine´tique, a` taux et dure´e de cisaillement respectivement fixes. On peut donc en de´duire
une loi puissance ge´ne´rale de de´pendance du parame`tre cine´tique d’Avrami :
k(γ˙; tS) ∝ t0,77S γ˙1,22 (II.23)
Cette loi est obtenue en faisant l’hypothe`se que les exposants des lois puissance ne de´-
pendent pas de la valeur du parame`tre restant fixe dans les expe´riences de DLI. Pour
ve´rifier cette hypothe`se, nous avons re´alise´ des expe´riences de cristallisation apre`s un ci-
saillement d’une dure´e fixe de 10s, en faisant varier le taux de cisaillement. D’apre`s la
relation II.23,
k(γ˙; tS=10) = k(γ˙; tS=30) 3
−0,77γ˙1,22 (II.24)
Comme lors d’un cisaillement pendant une dure´e de 30s, les cine´tiques globales sont d’au-
tant plus rapides que γ˙ augmente. Le traitement d’Avrami indique cependant que l’e´vo-
lution de la constante de vitesse diffe`re de l’expression pre´vue par la relation II.24 (figure
II.25). On peut toujours extrapoler une loi puissance, avec un indice infe´rieur a` la valeur
obtenue lorsque tS=30s (e´quation II.20) :
k(γ˙; tS=10) ∝ γ˙1,04 (II.25)
81
II Influence d’un cisaillement sur la cine´tique de cristallisation
La valeur du taux de cisaillement seuil γ˙min de´pend e´galement de la dure´e du cisaillement,
elle augmente lorsque tS diminue : γ˙min=0,13. Cette valeur est en revanche conforme aux
pre´dictions de l’e´quation II.24.
Figure II.25 – Evolution des constantes de vitesses k avec γ˙ pour deux du-
re´es de cisaillement (10 et 30s). La ligne en pointille´s correspond a` l’e´volution
the´orique de k(tS=10s) d’apre`s l’e´quation II.24.
Cette simple se´rie d’expe´riences montre que la cine´tique de cristallisation de´pend du taux
et de la dure´e du cisaillement applique´ et que ces deux parame`tres sont couple´s. De meˆme
que nous avons mis en e´vidence une diminution de l’exposant de la loi puissance ”taux
de cisaillement” lorsque tS diminue, il semble intuitif que la loi de puissance ”dure´e du
cisaillement” soit modifie´e par une diminution de γ˙.
Ainsi les deux exposants dans l’e´quation II.23 sont en fait des fonctions du taux et de la
dure´e du cisaillement. Le parame`tre me´canique permettant de pre´dire l’e´volution du taux
de transformation pour ce polypropyle`ne est donc une fonction complexe de tS et γ˙ :
k(γ˙; tS) ∝ tf(γ˙)S γ˙ g(tS) (II.26)
d) Influence de l’instant d’application
L’analyse des cine´tiques en fonction du taux et de la dure´e du cisaillement privile´gie le
roˆle de l’orientation globale et de la relaxation apre`s cisaillement comme pre´curseur de la
cristallisation. C’est pourquoi l’influence des seuls parame`tres γ˙ et tS est e´tudie´e dans la
litte´rature. Par contre, pratiquement aucune e´tude ne porte sur l’instant d’application du
cisaillement, qui permet une analyse plus pre´cise du roˆle de la relaxation d’orientation.
L’expression II.26 propose´e pre´ce´demment ne tient d’ailleurs pas compte d’une de´pen-
dance e´ventuelle de la cine´tique vis-a`-vis de l’instant d’application du cisaillement. Dans
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les cine´tiques globales pre´sente´es sur les figures II.26 et II.27, le taux de cisaillement et la
dure´e de son application sont fixes, seul l’instant d’application t0 varie.
Figure II.26 – Cine´tique globale. Cisaillement pendant tS=30s a` γ˙=0,4 et
0,7s−1.
Selon l’image classique, le cisaillement devrait cre´er des germes pendant l’e´coulement qui
croissent ensuite pour former des sphe´rolites. Dans ce cas, les expe´riences ou` t0 varie
devraient conduire a` des cine´tiques globales e´quivalentes en prenant comme temps de re´-
fe´rence l’instant t0+tS ou` le cisaillement cesse. Contrairement a` cette ide´e commune, dans
une certaine gamme de valeurs pour t0 et γ˙, il n’y a pas d’influence sur la cine´tique glo-
bale de changements du moment ou` le cisaillement est applique´ (figure II.26). Ce re´sultat
nous assure donc que nos expe´riences correspondent a` un de´couplage entre la de´formation
re´siduelle et la cristallisation.
Figure II.27 – Cine´tique globale. Cisaillement pendant tS=30s a` γ˙=1,1s
−1.
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En revanche, pour un taux de cisaillement plus e´leve´ (figure II.27), les re´sultats diffe`rent :
la cine´tique globale devient plus lente lorsque l’instant t0 de´passe un temps critique, qui
sera discute´ au regard des expe´riences de diffusion de lumie`re dans le chapitre IV. Les
re´sultats de cine´tiques permettent de´ja` de dire que ce temps critique est compris entre 60
et 180s (expe´riences b et d de la figure II.27). Tant que le cisaillement est applique´ avant le
temps critique, les cine´tiques globales sont plus rapides qu’en condition statique mais sont
identiques et inde´pendantes de l’instant d’application du cisaillement. Lorsque t0 devient
supe´rieur au temps critique, la cristallisation de´marre plus tard et la pente devient plus
raide. Cet effet est d’autant plus marque´ que t0 augmente. On note que l’analyse de type
Avrami devient de´licate lorsque t0 de´passe le temps critique car le coefficient n augmente
sensiblement.
Figure II.28 – Orientation globale. Cisaillement pendant tS=30s a` γ˙=0,4s
−1.
Les expe´riences ou` t0 varie ont e´te´ e´galement suivies par bire´fringence. Aucune diffe´rence
n’apparaˆıt dans l’orientation globale sous e´coulement (figure II.28), les niveaux d’orienta-
tion globale en fin de cisaillement sont identiques.
d) Influence de la tempe´rature de cristallisation
La cristallisation en condition statique de´pend fortement de la tempe´rature (figure II.19)
et le cisaillement joue un roˆle important en condition isotherme (figure II.21(b)). Nous
analysons ici le couplage e´ventuel entre ces deux effets.
Nous avons fait subir au polypropyle`ne le meˆme e´coulement (t0=0s,tS=30s,γ˙=2s
−1) a`
diffe´rentes tempe´ratures. La figure II.29 rapporte les courbes DLI. Pour ces expe´riences,
le taux de cisaillement e´leve´ conduit a` une tre`s forte germination de surface et meˆme par-
fois a` des alignements de morphologies. Du coup, l’analyse d’Avrami n’est plus possible
et nous avons caracte´rise´ les cine´tiques globales par le temps de demi-transformation t1/2
(α=0,5).
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Figure II.29 – Cine´tique globale. Cisaillement pendant tS=30s a` γ˙=2 s
−1 et
diffe´rentes tempe´ratures de cristallisation.
Le tableau II.2 pre´sente les valeurs de t1/2 pour les expe´riences avec cisaillement (norma-
lise´es par la condition statique). Ce temps caracte´ristique diminue quand la tempe´rature
diminue, ce qui signifie que le cisaillement est d’autant plus efficace pour acce´le´rer la
cristallisation que la tempe´rature est basse. Si on se re´fe`re a` la mobilite´ des chaˆınes et
aux temps de relaxation du polyme`re fondu, cette observation est logique : le nombre
de Deborah augmente quand la tempe´rature diminue. Ne´anmoins, l’e´volution du rapport
t1/2 cisaillement/t1/2 statique en fonction de la tempe´rature ne suit pas quantitativement l’e´vo-
lution arrhe´nienne de la rhe´ologie (Ea=47kJ/mol) de ce polypropyle`ne : en prenant comme
re´fe´rence le rapport 0,41 a` 132◦C, on aurait des valeurs de 0,44 et 0,47 pour 134 et 136◦C
et donc des de´pendances moins fortes en fonction de la tempe´rature de cristallisation.
Tc [
◦C] t1/2 cisaillement/t1/2 statique
132 0,41
134 0,45
136 0,52
Tableau II.2 – Temps de demi-transformation (rapporte´ a` la condition sta-
tique) pour des cristallisations apre`s cisaillement pendant 30s a` 2s−1.
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II.3 Application au PVDF
Les phe´nome`nes pre´ce´demment de´crits sont-ils spe´cifiques au polypropyle`ne, qui a large-
ment e´te´ le mate´riau de re´fe´rence dans nombre d’e´tudes similaires de la bibliographie ?
Nous avons choisi d’appliquer une partie de l’analyse a` un polyme`re tre`s diffe´rent, le
poly(fluorure de vinylide`ne) (PVDF). L’e´tude de la cine´tique de cristallisation du PVDF
Kynar 740 a e´te´ mene´e dans le but de de´finir les conditions (tempe´rature) d’une e´tude des
premiers stades et aussi pour e´tudier l’influence des parame`tres me´caniques du cisaille-
ment.
II.3.1 Protocole expe´rimental
Le protocole expe´rimental est globalement le meˆme que celui utilise´ pour le polypropyle`ne
(figure I.25). Comme les temps de relaxation du PVDF sont plus longs que ceux du
polypropyle`ne, la tempe´rature et le temps de maintien a` l’e´tat fondu sont augmente´s :
Tm=220
◦C pendant 10 min. Les tempe´ratures de cristallisation e´tudie´es se situent dans la
gamme Tc ∈[155 ;162◦C]. D’autre part, la re´traction volumique pendant le refroidissement
de 220 a` 160◦C est estime´e par les donne´es pVT (figure I.16) a` 3%, l’ajustement est donc
plus faible que pour le polypropyle`ne.
II.3.2 Morphologies
100 µm
Figure II.30 – Sphe´rolites en croissance au cours de la cristallisation statique
a` 157◦C du PVDF Kynar 740, t=960s.
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Les morphologies semi-cristallines du PVDF sont plus difficiles a` observer par microsco-
pie optique que celles du polypropyle`ne, car elles sont plus petites. La photographie II.30
montre cependant qu’a` des tempe´ratures de cristallisation e´leve´es (157◦C) se de´veloppent
des sphe´rolites dont le rayon est supe´rieur au micron. Pour suivre les vitesses de crois-
sance a` des tempe´ratures de cristallisation plus faibles, il faudrait cependant utiliser des
techniques indirectes de mesure de la taille des sphe´rolites, telle la diffusion de lumie`re
aux petits angles.
II.3.3 Cine´tique globale
La cine´tique globale de cristallisation du PVDF a e´te´ suivie par une technique le´ge`rement
diffe´rente de la DLI utilise´e pour le polypropyle`ne. Il s’agit e´galement d’une mesure de
de´polarisation, mais la source lumineuse est monochromatique (voir dispositif figure I.26).
De plus, la photodiode utilise´e pour la de´tection de l’intensite´ lumineuse a une faible
surface. C’est pourquoi les courbes obtenues ont un aspect moins ”lisse” que pour les
expe´riences effectue´es par microscopie optique sur le polypropyle`ne. Ainsi, aucune analyse
de type Avrami de la cine´tique globale n’est possible a` partir de ces courbes.
II.3.3.1 Cristallisation statique
L’e´tude de la cristallisation statique permet de de´finir la tempe´rature approprie´e pour
l’e´tude des premiers stades et aussi de disposer d’un e´tat de re´fe´rence pour les expe´riences
apre`s cisaillement (figure II.31).
Figure II.31 – Effet de la tempe´rature de cristallisation isotherme du Kynar
740 sur l’intensite´ de lumie`re de´polarise´e.
On remarque que la cine´tique de cristallisation du PVDF est tre`s sensible a` la tempe´rature
de cristallisation. De plus, pour une dure´e de cristallisation e´quivalente, les tempe´ratures
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sont nettement supe´rieures aux tempe´ratures de cristallisation isotherme du polypropy-
le`ne.
II.3.3.2 Influence du cisaillement
Nous avons repris, comme pour le polypropyle`ne, l’e´tude du roˆle de chaque parame`tre
du cisaillement (γ˙, tS et t0) sur la cine´tique de cristallisation. Une seule tempe´rature de
cristallisation a e´te´ retenue : 157◦C.
Figure II.32 – Effet du taux de cisaillement sur l’intensite´ de lumie`re de´po-
larise´e (Tc=157
◦C, tS=60s, t0=0s).
a) Influence du taux de cisaillement
Les courbes de de´polarisation obtenues apre`s cisaillement pendant 60s a` Tc=157
◦C mon-
trent e´galement une acce´le´ration de la cine´tique de cristallisation lorsqu’un cisaillement
est applique´ (figure II.32). De plus, la cristallisation est d’autant plus rapide que le taux de
cisaillement est important. Contrairement au polypropyle`ne, il y a une forte modification
de la lumie`re de´polarise´e sous cisaillement. Cette forte de´polarisation peut eˆtre explique´e
par un mauvais alignement des composants optiques (et notamment de la platine Linkam).
b) Influence de la dure´e du cisaillement
Les expe´riences ou` seule la dure´e du cisaillement tS varie (figure II.33) rapportent une
tendance similaire a` ce qui a e´te´ observe´ pour le polypropyle`ne : la cristallisation est
d’autant plus rapide que la dure´e du cisaillement augmente. Les difficulte´s e´videntes pour
de´terminer un temps caracte´ristique de la cine´tique globale a` partir de ces courbes rendent
une comparaison entre les contributions de γ˙ et tS a` l’acce´le´ration observe´e tre`s de´licate.
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Figure II.33 – Effet du temps de cisaillement tS sur l’intensite´ de lumie`re
de´polarise´e (Tc=157
◦C, γ˙=1s−1, t0=0s).
c) Influence de l’instant d’application
Lorsque varie l’instant d’application t0 d’un cisaillement identique, aucune diffe´rence n’est
de´tecte´e sur l’e´volution de l’intensite´ lumineuse (figure II.34). Nous retrouvons ici que le
cisaillement influe fortement sur la cine´tique de cristallisation, mais que l’instant d’ap-
plication t0 est comme pour le polypropyle`ne sans effet. Ceci est vrai jusqu’a` t0=500s,
nous n’avons pas de´fini dans ce cas de temps critique au-dela` duquel cette inde´pendance
ne serait plus ve´rifie´e. Si un tel temps critique existe, il est supe´rieur a` 500s. Le re´sultat
observe´ sur le polypropyle`ne est donc confirme´ par un autre polyme`re, le PVDF.
Figure II.34 – Effet de l’instant d’application t0 sur l’intensite´ de lumie`re
de´polarise´e (Tc=157
◦C, γ˙=1s−1,tS=60s).
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II.4 Conclusion
L’e´tude des cine´tiques globales de cristallisation a confirme´ des re´sultats de la litte´ra-
ture : l’application d’un cisaillement entraˆıne une augmentation de la cine´tique globale de
cristallisation et l’effet du taux de cisaillement est plus important que celui du temps de ci-
saillement. L’augmentation de cine´tique globale est surtout due a` une forte augmentation
de la densite´ de germes, la vitesse de croissance n’est que tre`s peu augmente´e. De plus,
l’effet d’un meˆme cisaillement conduit a` une acce´le´ration de la cine´tique globale plus im-
portante lorsque la tempe´rature de cristallisation est plus faible. En revanche, l’influence
de l’instant d’application n’avait en ge´ne´ral pas e´te´ e´tudie´e. Nous montrons avec ce travail
que la cine´tique globale, de manie`re non pre´vue, est inde´pendante de t0 dans une large
gamme de temps. Une premie`re interpre´tation non classique est que, dans ce cas, aucun
germe n’est cre´e´ pendant l’e´coulement. Ces re´sultats ont e´galement e´te´ observe´s pour la
cristallisation d’un PVDF et semblent donc repre´senter un comportement assez ge´ne´ral.
Les mesures d’orientation globale par bire´fringence apportent des arguments contre l’ex-
plication commune´ment accepte´e (et utilise´e dans les mode`les) selon laquelle l’effet du
cisaillement sur la cristallisation est duˆ a` une orientation globale des chaˆınes macromo-
le´culaires. En effet, le niveau d’orientation globale sous cisaillement sature rapidement
lorsque le temps de cisaillement augmente, alors que les cine´tiques globales continuent
d’eˆtre acce´le´re´es. L’orientation globale n’est donc pas un descripteur suffisant de l’e´cou-
lement. Comme les taux de cisaillement applique´s ne se situent pas dans le re´gime de
Rouse, il ne s’agit sans doute pas non plus d’orientation locale. Ces conclusions nous ont
amene´ a` une e´tude spe´cifique des me´canismes qui sont a` l’origine de la cristallisation.
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III.1 Contexte
III.1.1 Remise en cause des the´ories classiques de la germination
Les me´canismes de croissance des sphe´rolites lors de la cristallisation des polyole´fines de-
puis l’e´tat fondu sont connus et ne font plus de´sormais l’objet de remises en question.
En revanche, la germination est un phe´nome`ne physique dont l’origine reste difficile a`
expliquer, principalement a` cause des difficulte´s expe´rimentales d’observation. En effet, la
petite taille des germes et les tre`s faibles fractions volumiques implique´es ne´cessitent des
techniques d’observation indirectes. Seule une e´tude re´cente [34] montre des images dans
l’espace re´el de la germination, a` l’aide de microscopie laser confocale. Il s’agit cependant
de cristallisation de suspensions collo¨ıdales.
Les the´ories classiques et se´quentielles pre´sente´es dans le chapitre II n’expliquent pas le
phe´nome`ne physique a` l’origine du premier bloc cristallin. De plus, ces mode`les sont tre`s
difficiles a` valider, car la taille des blocs implique´s dans le processus de de´poˆt est inac-
cessible expe´rimentalement. Seules quelques me´thodes indirectes ont permis de confirmer
quantitativement les e´quations propose´es.
III.1.2 Nouvelles approches
Des e´tudes re´centes ont amene´ leurs auteurs a` remettre en cause les the´ories classiques de la
germination dans le cadre de la cristallisation des polyme`res depuis l’e´tat fondu. Il s’agit
surtout de proposer de nouveaux me´canismes pour expliquer l’apparition de structures
cristallines dans le polyme`re fondu, et ces mode`les ne sont pas ne´cessairement incompa-
tibles avec les the´ories classiques. Parmi ces e´tudes, les deux interpre´tations principales,
base´es sur des observations expe´rimentales, sont actuellement propose´es par Ryan [119]
et par Winter [97].
III.1.2.1 De´composition spinodale
L’e´quipe de Ryan [91, 102, 119] s’appuie sur des re´sultats combine´s de SAXS et WAXD
pour de´crire la germination comme le re´sultat d’un me´canisme de se´paration de phase par
de´composition spinodale. Ce type d’e´tude avait initialement e´te´ rapporte´e par Imai et al.
[47] sur du PET.
La courbe spinodale pour un me´lange binaire est pre´sente´e sur la figure III.1 : elle corres-
pond aux points d’inflexion du diagramme ∆G(T) (∂2G/∂C2=0). Lorsque le liquide est
refroidi de la tempe´rature Ti a` la tempe´rature Tt, deux situations peuvent se pre´senter : le
point a de la figure III.1 est le lieu d’une transition de phase par germination/croissance,
alors qu’au point b situe´ a` l’inte´rieur de la courbe spinodale la transition est amorce´e par
des fluctuations locales de concentration. Le point d’intersection entre la droite de trempe
et la courbe spinodale est la tempe´rature spinodale TS.
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La diffe´rence entre les deux me´canismes de se´paration de phase est illustre´e figure III.2 : la
de´composition spinodale correspond a` une augmentation spontane´e de fluctuations, sans
qu’il soit ne´cessaire de franchir la barrie`re e´nerge´tique correspondant a` la cre´ation d’une
interface.
Figure III.1 – De´composition spinodale dans un me´lange binaire A-B, d’apre`s
[93].
Figure III.2 – (a) illustration de la se´paration de phase par les me´canismes de
germination/croissance : (i) e´volution des profils de concentration (ii) repre´-
sentation de la structure re´sultante ; (b) illustration de la se´paration de phase
par de´composition spinodale [119].
Les expe´riences re´alise´es sur un polypropyle`ne et sur un polye´thyle`ne haute densite´ mon-
trent que des pics en SAXS (qui re´ve`lent une organisation a` grande e´chelle) apparaissent
pendant la pe´riode d’induction qui pre´ce`de l’apparition des cliche´s de WAXD (dus aux
cristaux, a` l’e´chelle des segments macromole´culaires). Ainsi, une structure est de´tecte´e
pendant la pe´riode ne´cessaire a` la formation de germes de taille critique, telle que pre´dite
par les the´ories classiques. L’e´volution de ces cliche´s de SAXS initiaux est cohe´rente avec
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la the´orie de Cahn-Hilliard pour la de´composition spinodale (la position du pic demeure
constante, alors que l’intensite´ croˆıt exponentiellement avec le temps). Une explication
pour l’observation de me´canismes spinodaux dans les polyme`res fondus est la pre´sence
d’une courbe de coexistence me´tastable liquide-liquide, comme pre´sente´e sur la figure
III.1 (le polyme`re fondu e´tant homoge`ne, la nature de la transition n’est plus re´gie par les
concentrations des deux constituants, mais par la densite´). L’origine de cette transition
de phase liquide-liquide est mode´lise´e par un couplage phe´nome´nologique entre les confor-
mations et la densite´ [91]. Le polyme`re fondu refroidi a` une tempe´rature infe´rieure a` TS
va se se´parer en deux phases liquides qui coexistent, la phase de densite´ plus e´leve´e a une
distribution de conformations proche de celle requise pour la cristallisation. Dans le cas du
polypropyle`ne, TS est e´value´e 142±5◦C. Cependant, la manie`re dont cette structure dite
spinodale obtenue a` la fin de la pe´riode d’induction e´volue vers une structure cristalline
n’est pas encore comprise. Les auteurs reconnaissent de plus que la germination de surface
pourrait expliquer l’apparition d’un pic SAXS [91], cependant ils affirment que ce pic ne
devrait pas alors suivre une cine´tique de type Cahn-Hilliard.
Le mode`le phe´nome´nologique de´veloppe´ pre´dit une se´paration de phase liquide-liquide
plus rapide lorsqu’un e´coulement est applique´ au polyme`re fondu, car les segments ma-
cromole´culaires sont oriente´s et la distribution de conformations est re´duite.
L’interpre´tation des pics en SAXS qui apparaissent avant les cliche´s WAXD reste ce-
pendant controverse´e. La premie`re observation de ce phe´nome`ne est due a` Cakmak et
al. [13], mais n’avait pas e´te´ commente´e. Hsiao et al. [129] ont re´alise´ le meˆme type d’ex-
pe´rience sur un polye´thyle`ne line´aire. Ils observent e´galement des fluctuations de densite´
(par SAXS) avant l’identification de cristaux ordonne´s (par WAXD). Cependant, ils notent
des de´viations par rapport a` un me´canisme de de´composition spinodale : le pic de SAXS
devrait aux temps longs eˆtre de´place´ vers les petits angles. Ils conside`rent que la diffe´rence
de de´tection de cristallinite´ des deux techniques de rayons X pourrait aussi expliquer le
fait qu’on observe un cliche´ SAXS avant le cliche´ WAXD. En effet, la limite de de´tection
est '0.2% en SAXS et 1% en WAXD. Ils parviennent meˆme a` interpre´ter l’e´volution des
pics lors des tout premiers stades par un comportement de type Avrami.
III.1.2.2 Ge´lification
Winter a d’abord utilise´ la rhe´ologie [98, 108], puis la diffusion de lumie`re [97] pour
interpre´ter les premiers stades de la cristallisation comme un processus de ge´lification
(formation d’un re´seau tridimensionnel physique).
Par analogie avec les gels chimiques (syste`mes re´ticule´s), l’e´tude rhe´ologique [98, 108] de
la cristallisation de diffe´rents polypropyle`nes met en e´vidence un point de gel pour lequel
le rapport entre modules visqueux et e´lastique (=tan δ) est inde´pendant de la fre´quence
(voir figure III.3) :
tan δ =
G
′′
G′
= tan
npi
2
(III.1)
Physiquement, le point de gel correspond au moment ou` les mouvements mole´culaires
dans le polyme`re sont corre´le´s. Le taux de cristallinite´ au point de gel est relativement
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faible (6-15% en fonction de la surfusion), ce qui signifie que peu de liens physiques sont
ne´cessaires pour former un re´seau qui relie tout l’e´chantillon. Il faut toutefois noter que
seuls des polypropyle`nes ont e´te´ e´tudie´s, et une telle description des premiers stades de la
cristallisation n’est peut eˆtre pas approprie´e pour d’autres polyme`res.
Figure III.3 – Evolution de tan δ au cours de la cristallisation a` 146◦C a`
diffe´rentes fre´quences [108]. GP : point de gel.
L’e´tude par diffusion de lumie`re des fluctuations d’anisotropie [98] met en e´vidence, comme
pre´ce´demment Okada [90] e´galement pour du polypropyle`ne mais a` des surfusions plus
faibles, d’importantes fluctuations de densite´ lors des premiers stades de la cristallisation,
avant l’apparition de structures cristallines. Nous avons utilise´ le meˆme type d’analyse des
cliche´s de diffusion de lumie`re, les de´tails sont pre´sente´s dans la section III.2.1. L’e´tude
montre par ailleurs que le point de gel est proche du temps correspondant au maximum
des fluctuations de densite´. Winter se´pare le processus de cristallisation en deux me´ca-
nismes. Des agre´gats de haute densite´ sont forme´s pendant la cristallisation primaire. La
cristallisation secondaire commence lorsque les fluctuations d’orientation se de´veloppent
et correspond a` la structuration interne des aggre´gats. L’observation de pre´curseurs non-
cristallins dans le polyme`re surfondu pendant la pe´riode d’induction rejoint les re´sultats
des travaux de Ryan, meˆme si les interpre´tations diffe`rent ensuite.
L’effet d’un e´coulement de cisaillement, produit par une platine Linkam, a e´te´ e´tudie´ [96].
Les forts taux de cisaillement applique´s (γ˙ >10s−1) conduisent cependant a` une tre`s forte
anisotropie des cliche´s de diffusion (d’apre`s notre expe´rience de la platine Linkam, des
instabilite´s de type rupture dans le fondu pourraient de plus se manifester) et l’analyse
des fluctuations de densite´ et d’orientation n’est plus possible.
Une e´tude de Akpalu et al. [2] a mis en e´vidence (meˆme si ce n’est pas l’objet de leur dis-
cussion) le meˆme phe´nome`ne, e´galement par SALS, lors de la cristallisation en condition
statique de copolyme`res Ethyle`ne-Octe`ne.
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III.2 Cristallisation statique
L’e´tude des premiers stades de la cristallisation par diffusion de la lumie`re aux petits
angles, en plus de fournir un e´tat de re´fe´rence pour les e´tudes avec cisaillement, va donner
de nouvelles informations sur les me´canismes implique´s dans le processus de cristallisation.
III.2.1 Me´thode d’analyse
III.2.1.1 The´ories
a) The´orie de Stein et Wilson
La diffusion de lumie`re a pre´ce´demment e´te´ utilise´e par Okada [90], puis Winter [97] pour
suivre les premiers stades de la cristallisation isotherme de polypropyle`nes. L’analyse est
base´e sur la the´orie de Stein et Wilson [114]. C’est un mode`le simplifie´, applique´ aux
polyme`res semi-cristallins, d’une the´orie plus ge´ne´rale propose´e par Goldstein et Michalik
[36]. L’approche est statistique et ne se base pas sur les morphologies implique´es dans le
processus de cristallisation, mais plutoˆt sur les contrastes causant la diffusion.
Pour des structures anisotropes, telles que les sphe´rolites, le faisceau diffuse´ e´mis par
les dipoˆles induits n’est pas polarise´ dans la meˆme direction que le faisceau incident.
Chaque e´le´ment anisotrope est suppose´ de syme´trie cylindrique et est de´crit par deux
polarisabilite´s : α‖ et α⊥ dans les directions paralle`le et perpendiculaire a` la direction
principale de´finie par le vecteur unitaire a, l’anisotropie est de´finie par δ = α‖ − α⊥.
L’intensite´ de lumie`re diffuse´e est lie´e au moment m du dipole induit par un champ E,
qui de´pend de l’anisotropie :
m = δ(E · a)a+ α⊥E (III.2)
Les fluctuations de polarisabilite´ moyenne α (= (α‖+2α⊥)/3) sont de´crites par la quantite´ :
η = α− α¯ (III.3)
α¯ est la valeur moyenne des polarisabilite´s α. Les hypothe`ses du mode`le de Stein et Wilson
sont les suivantes :
• les fluctuations d’anisotropie sont inde´pendantes des fluctuations de polarisabilite´ moyenne ;
• les fluctuations d’orientation sont ale´atoires ;
• l’intensite´ diffuse´e est de syme´trie circulaire autour du rayon incident.
Les intensite´s dans les deux modes de polarisation sont alors :
IVV = K
[
〈η2〉
∫ +∞
0
γ(r)
sin qr
qr
4pir2dr +
4
45
δ¯2
∫ +∞
0
f(r)
sin qr
qr
4pir2dr
]
IHV =
K
15
δ¯2
∫ +∞
0
f(r)
sin qr
qr
4pir2dr (III.4)
f(r) est la fonction d’orientation, de´finie par f(r) = (3〈cos θij〉−1)/2, θij est l’angle forme´
par les axes optiques des e´le´ments i et j. γ(r) est la fonction de corre´lation des fluctuations
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de polarisabilite´ :
γ(r) =
〈ηiηj〉r
〈η2〉 (III.5)
〈η2〉 est la valeur moyenne de toutes les fluctuations de polarisabilite´, δ¯2 est la valeur
moyenne de l’anisotropie. La diffe´rence de polarisabilite´ est lie´e par la relation de Lorenz-
Lorentz a` la diffe´rence d’indices de re´fraction, et le terme retenu dans la litte´rature pour
de´signer 〈η2〉 est fluctuations de densite´.
IHV re´sulte seulement des fluctuations d’orientation, alors que IVV est due aux fluctuations
d’orientation et de densite´. Les fluctuations de densite´ peuvent eˆtre se´pare´es par une simple
combinaison line´aire :
IVV −
4
3
IHV = K〈η2〉
∫ +∞
0
γ(r)
sin qr
qr
4pir2dr (III.6)
Des invariants relatifs aux fluctuations de densite´ (Qη) et d’orientation (Qδ) sont de´finis
[58] a` partir des expressions pre´ce´dentes :
Qη =
∫ +∞
0
(IVV −
4
3
IHV)q
2dq ∝ 〈η2〉
Qδ =
∫ +∞
0
IHVq
2dq ∝ δ¯2 (III.7)
L’e´volution au cours de la cristallisation de ces moments d’ordre 2 renseigne donc sur
l’e´volution des fluctuations de densite´ et d’orientation. Les invariants sont inde´pendants
de la ge´ome´trie du syste`me qui diffuse, et donc de la taille des sphe´rolites. De plus, on
peut exprimer ces invariants en fonction des caracte´ristiques du polyme`re semi-cristallin
[58] :
〈η2〉 = φsph(1− φsph)(α¯sph − αam)
δ¯2 = φsphδ
2
sph (III.8)
φsph est la fraction volumique occupe´e par les sphe´rolites. La polarisabilite´ moyenne
des sphe´rolites α¯sph est une combinaison des polarisabilite´s des zones cristallines αcr et
amorphes αam :
α¯sph = φcr,sphαcr + (1− φcr,sph)αam (III.9)
φcr,sph est la fraction volumique cristalline a` l’inte´rieur du sphe´rolite. De meˆme, l’aniso-
tropie des sphe´rolites δsph est lie´e aux anisotropies intrinse`ques des zones cristallines δ
0
cr
et amorphes δ0am :
δsph = φcr,sphδ
0
crfcr,sph + (1− φcr,sph)δ0amfam,sph (III.10)
fcr,sph et fam,sph sont les fonctions d’orientation des axes optiques des zones cristallines et
amorphes par rapport a` celui des sphe´rolites.
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b) The´orie de Debye et Bueche
Toujours pour des cliche´s de diffusion avec re´partition de l’intensite´ selon une syme´trie
circulaire, la the´orie de Debye et Bueche [17] pour des syste`mes biphasiques peut eˆtre
utilise´e afin de de´terminer une longueur de corre´lation des fluctuations. Une hypothe`se
est faite sur l’expression de la fonction de corre´lation et l’e´volution de l’intensite´ (I=IVV −
4
3
IHV ) est re´gie par :
I(q) =
A
(1 + ξ2q2)2
(III.11)
A est une constante. La longueur de corre´lation ξ est donc la racine carre´e du rapport
entre la pente et l’ordonne´e a` l’origine de la droite I−1/2 = f(q2) :
I(q)−1/2 =
1
A1/2
+
ξ2
A1/2
q2 (III.12)
III.2.1.2 Aspects expe´rimentaux
Le banc optique utilise´ pour la diffusion de lumie`re est pre´sente´ figure I.26 page 47. Toutes
les analyses des figures de diffusion sont effectue´es a` l’aide du logiciel SalsSoftware qui
a e´te´ de´veloppe´ au laboratoire de Leuven. Afin de calculer les invariants, le traitement
suivant est applique´ : une image du noir est soustraite des cliche´s de diffusion, afin de
soustraire le bruit (d’origine thermique). La norme du vecteur de diffusion q est calcule´e
a` partir des distances sur l’image d (exprime´es en pixels), de la distance e´chantillon-e´cran
dS−S et de la taille re´elle sur l’e´cran d’un pixel lP (qui de´pend de la distance came´ra-e´cran)
par la formule suivante :
q =
4pi
λ
sin
(
1
2
arctan
(
dlP
dS−S
))
' 2pilP
λdS−S
d (III.13)
L’intensite´ est calcule´e sur des quadrants angulaires. L’inte´gration de l’intensite´ est re´alise´e
a` l’aide du logiciel SigmaPlot2001 (SPSS Science, US). Le domaine d’inte´gration sur q dans
les e´quations III.7 est re´duit (la borne infe´rieure est lie´e a` la pre´sence du beamstop) a`
[ 0,15 ; 2µm−1], ce qui correspond au domaine angulaire θ ∈[ 0,6 ; 8◦] (voir e´quation I.37).
Une partie des re´sultats a e´te´ obtenue avec un dispositif simple, sans mesure simultane´e de
l’intensite´ lumineuse. Dans ce cas, les intensite´s relatives des invariants ont e´te´ normalise´es,
afin de comparer uniquement les e´volutions dans le temps.
Afin d’e´tudier l’influence de la tempe´rature de cristallisation sur l’intensite´ des fluctuations
de polarisabilite´, le dispositif a e´te´ modifie´. L’intensite´ lumineuse (en modes VV et HV)
transmise dans le polyme`re surfondu (juste avant obtention de la condition isotherme) est
mesure´e par une photodiode. Ceci permet de comparer d’une part l’intensite´ des invariants
selon les deux modes de polarisation et d’autre part l’intensite´ pour des expe´riences a`
diffe´rentes tempe´ratures.
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III.2.2 Figures de diffusion
Selon le mode de polarisation, les cliche´s de diffusion qui se de´veloppent en cours de
cristallisation ont des formes diffe´rentes. Alors que les cliche´s en mode HV pre´sentent une
forme dite de tre`fle a` quatre feuilles, les cliche´s en mode VV ont une forme moins de´finie.
Ces cliche´s sont explique´s par des mode`les ge´ome´triques [40].
L’approche la plus simple, initialement propose´e par Stein et Rhodes [113], consiste a`
assimiler le syste`me a` des sphe`res anisotropes uniformes dans un milieu isotrope. Il faut
de plus conside´rer que chaque e´le´ment de la sphe`re est uniaxialement bire´fringent avec un
axe optique dans la direction radiale de la sphe`re. Cette approche permet une tre`s bonne
pre´diction des cliche´s expe´rimentaux. Notamment, elle pre´dit les 4 lobes du cliche´ HV
avec des maxima d’intensite´ pour des angles azimutaux de 45, 135, 225 et 315◦. L’analyse
des cliche´s HV permet de plus d’estimer la taille moyenne des sphe´rolites, a` partir de
l’angle polaire correspondant a` l’intensite´ maximale d’un lobe. La pre´diction des cliche´s
VV est moins e´vidente, puisque la forme va de´pendre non seulement de la polarisabilite´
du sphe´rolite, mais e´galement de celle du milieu (polyme`re surfondu). L’intensite´ est en
effet une somme de trois fonctions dont une seule est anisotrope et est ponde´re´e par la
diffe´rence des polarisabilite´s radiale et tangentielle du sphe´rolite.
HV
 180 s                                1980 s                              3600 s
VV
Figure III.4 – Evolution des cliche´s de diffusion HV et VV au cours de la
cristallisation statique du 3030BN1 a` Tc=138
◦C.
Les cliche´s obtenus a` diffe´rents instants au cours de la cristallisation du polypropyle`ne
3030BN1 a` une tempe´rature de 138◦C sont pre´sente´s sur la figure III.4. On note bien la
forme a` quatre lobes du cliche´ HV qui apparaˆıt apre`s 1980s, puis s’intensifie jusqu’a` 3600s.
Le cliche´ VV semble rester isotrope, sauf en fin de cristallisation (apre`s 3600s) ou` deux
lobes horizontaux apparaissent.
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III.2.3 Analyse des invariants
L’e´volution au cours du temps des deux invariants de´finis par les e´quations III.7 a` diffe´-
rentes tempe´ratures de cristallisation est porte´e sur la figure III.5. Le re´sultat obtenu est
tout a` fait comparable aux travaux de Okada et de Pogodina.
Figure III.5 – Evolution des invariants Qδ et Qη au cours de la cristallisation
isotherme statique du 3030BN1 a` diffe´rentes tempe´ratures.
D’importantes fluctuations de densite´ (Qη) sont de´tecte´es pendant les premiers stades de
la cristallisation, avant que les fluctuations d’orientation (Qδ) se de´veloppent. Le de´ve-
loppement des fluctuations de densite´ est donc pre´alable a` l’apparition de structures cris-
tallines telles que de´tecte´es par les fluctuations d’orientation. L’intensite´ des fluctuations
de densite´ augmente rapidement, puis passe par un maximum, la de´croissance observe´e
ensuite correspond au de´veloppement de structures cristallines dans le polyme`re fondu.
L’e´volution des fluctuations d’orientation est de type sigmo¨ıdale, elle peut eˆtre compare´e
a` l’e´volution de la cine´tique globale de´tecte´e par DLI.
La figure III.6 montre cependant que pour une meˆme tempe´rature de cristallisation, les
fluctuations d’orientation se de´veloppent plus toˆt que l’intensite´ de lumie`re de´polarise´e.
L’observation simultane´e des sphe´rolites en croissance et de la DLI par microscopie op-
tique a montre´ au chapitre pre´ce´dent (figure II.11) qu’une e´volution de la DLI n’est pas
de´tecte´e alors que des sphe´rolites sont de´ja` en croissance. Les fluctuations d’anisotropie
sont donc plus sensibles au de´veloppement de morphologies que le taux de transformation
volumique. De plus, la pente (en e´chelle logarithmique) est diffe´rente, donc l’e´volution de
Qδ ne peut pas eˆtre analyse´e en terme de cine´tique globale de cristallisation. Ne´anmoins,
on peut de´terminer un temps caracte´ristique des fluctuations d’orientation : le temps
ne´cessaire pour atteindre 50% de l’intensite´ maximale des fluctuations.
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Figure III.6 – Evolution compare´e des invariants Qδ et Qη et du taux de
transformation α de´termine´ par DLI au cours de la cristallisation isotherme
statique du 3030BN1 a` Tc=136
◦C.
Le polypropyle`ne 3030BN1 est un polyme`re commercial comportant des re´sidus en quan-
tite´ inconnue mais certainement non ne´gligeable e´tant donne´es les fortes vitesses de ger-
mination observe´es. Nous nous sommes donc demande´s si les fluctuations de densite´ qui
apparaissent dans le polyme`re surfondu pouvaient eˆtre lie´es a` la pre´sence d’impurete´s.
Figure III.7 – Evolution des invariants Qδ et Qη au cours de la cristallisation
isotherme statique du polypropyle`ne 3020FD1 a` 130◦C.
Nous avons ainsi re´alise´ le meˆme type d’analyse sur un autre polypropyle`ne, le 3020FD1,
qui posse`de tre`s peu de re´sidus. Cet homopolyme`re a e´te´ e´tudie´ par Monasse [79], il pos-
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se`de moins de 10ppm de re´sidus catalytiques, sa masse molaire en poids est 450000 et son
isotacticite´ 97%. D’importantes fluctuations de densite´ se de´veloppent dans le 3020FD1
avant de´tection d’objets cristallins (figure III.7), ce qui assure que le phe´nome`ne observe´
n’est pas uniquement duˆ a` la pre´sence d’impurete´s dans le polyme`re fondu.
Afin d’e´tudier l’influence de la tempe´rature de cristallisation sur l’intensite´ des invariants,
l’intensite´ lumineuse transmise est enregistre´e en meˆme temps que les cliche´s de diffusion
sont collecte´s. Il s’agit donc dans ce cas d’une valeur absolue des fluctuations de densite´,
qui permet des comparaisons entre les diffe´rentes expe´riences. La figure III.8 montre les
re´sultats obtenus sur les fluctuations de densite´. L’intensite´ des fluctuations au maximum
diminue lorsque la tempe´rature de cristallisation augmente. Il y a donc un effet de la
tempe´rature sur cet e´ve´nement pre´curseur de la cristallisation.
Figure III.8 – Evolution des fluctuations de densite´ Qη au cours de la cristal-
lisation isotherme statique du 3030BN1 a` diffe´rentes tempe´ratures. Intensite´s
absolues calcule´es a` partir de l’intensite´ lumineuse transmise dans le fondu.
III.2.4 Longueur de corre´lation
L’e´tude des invariants a permis de mettre en e´vidence le de´veloppement de fluctuations
de densite´, puis d’orientation, au cours de la cristallisation du polypropyle`ne. Afin d’es-
timer la taille caracte´ristique de ces fluctuations, la the´orie de Debye-Bueche est utilise´e.
Cette analyse est de´licate dans les premiers stades de la cristallisation dans la mesure ou`,
contrairement a` l’e´tude des invariants, il est ne´cessaire de connaˆıtre la valeur absolue de
l’intensite´ des cliche´s de diffusion, qui est faible. La contribution du bruit thermique est
importante, et il y a de plus une contribution du polyme`re fondu (surtout en mode VV).
La figure III.9 montre l’e´volution des points de Debye-Bueche (I−1/2 = f(q2)) au cours
de la cristallisation statique a` Tc=136
◦C.
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Figure III.9 – Profils d’intensite´ (points de Debye-Bueche) au cours de la
cristallisation isotherme statique du 3030BN1 a` 136◦C.
L’extrapolation line´aire conduit a` la longueur de corre´lation. Si on soustrait le bruit ther-
mique ou bien la contribution du polyme`re fondu, les re´sultats diffe`rent lors des premiers
instants de la cristallisation. Cette diffe´rence est mise en e´vidence par la figure III.10, ou`
l’e´volution de la longueur de corre´lation au cours de la cristallisation a` 136◦C, telle que
calcule´e par les deux me´thodes, est porte´e.
Figure III.10 – Evolution de la longueur de corre´lation ξ des fluctuations de
densite´ au cours de la cristallisation statique du 3030BN1 a` 136◦C. Le calcul est
effectue´ en retranchant l’intensite´ du bruit thermique ou bien celle du polyme`re
fondu.
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Les e´volutions de ξ(t) a` diffe´rentes tempe´ratures de cristallisation sont porte´es sur la
figure III.11. Il semble que la taille caracte´ristique des fluctuations augmente avec la
tempe´rature. Si les longueurs de corre´lation sont lie´es a` la taille des sphe´rolites, cette
tendance est logique.
Figure III.11 – Evolution de la longueur de corre´lation ξ des fluctuations
de densite´ au cours de la cristallisation statique du 3030BN1 a` diffe´rentes
tempe´ratures. Intensite´ due au bruit thermique soustraite.
Dans les travaux de Pogodina, la longueur de corre´lation des fluctuations de densite´ aug-
mente puis de´croˆıt au cours de la cristallisation. Notre e´tude ne permet de de´gager une
telle tendance. Ceci n’est pas surprenant vues les sensibilite´s a` la me´thode d’analyse que
nous avons mises en e´vidence. De plus, leurs expe´riences correspondent a` des crsitallisa-
tions beaucoup plus lentes, qui permettent une meilleure re´solution temporelle au cours
des premiers stades. Ne´anmoins, l’ordre de grandeur de la taille des fluctuations est le
meˆme, le micron. Si on interpre`te la longueur de corre´lation comme une mesure moyenne
de la distance entre zones denses et si on conside`re que ces zones denses sont a` l’origine
des germes, ce re´sultat signifierait que les sphe´rolites auraient un diame`tre de 1µm en
fin de cristallisation. Il y a donc un e´cart a` la re´alite´ de deux ordres de grandeur, ce
qui laisse supposer que chaque zone dense telle que localise´e par l’analyse de diffusion de
lumie`re ne donne pas ne´cessairement naissance a` un germe actif. Cette observation est
alors cohe´rente avec la notion de germe critique des the´ories classiques : seules les zones
qui atteignent une taille critique donnent naissance a` un germe. De plus, il ne faut pas
oublier que la technique utilise´e (laser λ0=632,8nm) permet de de´tecter essentiellement
des longueurs de l’ordre du micron.
Des expe´riences re´alise´es sur du PET [47] ont cherche´ a` relier la taille des fluctuations
de densite´ a` l’e´paisseur des lamelles cristallines. La taille des domaines denses a` la fin
de la pe´riode d’induction (85A˚) est significativement plus importante que l’e´paisseur ini-
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tiale des lamelles (14A˚). Ceci signifie qu’on ne peut pas directement relier les domaines
denses observe´s pendant la pe´riode d’induction aux germes des the´ories classiques de la
germination.
III.3 Influence d’un cisaillement
Toutes les e´tudes de cristallisation modifie´e par cisaillement ont mis en e´vidence une
forte augmentation du nombre de germes par rapport a` la condition statique (voir section
II.1.1). D’autre part, l’e´tude des premiers stades de la cristallisation par diffusion de
lumie`re a montre´ que des fluctuations de densite´ sont peut-eˆtre corre´le´es a` l’apparition
des germes. Quelle que soit la tempe´rature de cristallisation, les fluctuations de densite´
pre´ce`dent l’apparition des fluctuations d’orientation. Nous avons donc e´tudie´ la manie`re
dont ces fluctuations de densite´ sont affecte´es par un e´coulement de cisaillement pour
expliquer les phe´nome`nes observe´s.
III.3.1 Anisotropies
L’analyse des morphologies par microscopie optique a montre´ que les cisaillements et
quantite´s de cisaillement applique´s ne conduisent pas a` une de´formation significative des
sphe´rolites. On peut donc pre´voir une faible distorsion des cliche´s de diffusion. L’aniso-
tropie des cliche´s de diffusion en mode VV peut eˆtre mesure´e [125] a` partir des moments
d’ordre 2 de l’intensite´, comme la diffe´rence entre les valeurs propres du tenseur 〈qq〉 :
S =
[
(〈XX〉 − 〈Y Y 〉)2 + 4〈XY 〉2
]1/2
(III.14)
avec :
〈XX〉 =
∫
qXqXI(q)dq∫
I(q)dq
, 〈Y Y 〉 =
∫
qY qY I(q)dq∫
I(q)dq
et 〈XY 〉 =
∫
qXqY I(q)dq∫
I(q)dq
(III.15)
Les anisotropies sont calcule´es a` l’aide du logiciel SalsSoftware. Contrairement aux cliche´s
fortement anisotropes pre´sente´s par Pogodina et al. [96] (les cisaillement applique´s sont
de l’ordre de 10 s−1 pendant 60s pour un polypropyle`ne ayant des masses comparables
au 3030BN1), la figure III.12 montrent que le niveau d’anisotropie atteint par les cliche´s
VV au cours d’expe´riences de cristallisation apre`s cisaillement est du meˆme ordre ou
faiblement supe´rieur a` celui mesure´ au cours de la cristallisation statique. Ceci justifie
l’utilisation de la meˆme me´thode d’analyse (de´crite en III.2.1) pour les expe´riences apre`s
cisaillement que pour la cristallisation hors e´coulement.
En regardant de plus pre`s les anisotropies sous cisaillement (insert de la figure III.12),
on remarque que le cisaillement induit une anisotropie des cliche´s de diffusion qui est
partiellement relaxe´e lorsque l’e´coulement cesse. Il semble de plus que l’anisotropie sous
cisaillement soit d’autant plus importante que le taux de cisaillement est important. On
peut relier ces re´sultats aux mesures d’orientation globale (bire´fringence) sous et apre`s
cisaillement.
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Figure III.12 – Evolution de l’anisotropie des cliche´s VV au cours de la cristal-
lisation isotherme statique et apre`s cisaillement (t0=60s ;tS=30s) du 3030BN1
a` 136◦C.
III.3.2 Analyse des invariants
L’application d’un cisaillement ne modifie pas le re´sultat fondamental observe´ en condition
statique : d’importantes fluctuations de densite´ apparaissent dans le polyme`re surfondu
avant de´tection des fluctuations d’orientation (figure III.13).
Figure III.13 – Evolution des invariants Qδ et Qη au cours de la cristallisation
isotherme statique et apre`s cisaillement (t0=60s ;tS=30s) du 3030BN1 a` 136
◦C.
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De plus les invariants e´voluent de la meˆme manie`re qu’en condition statique (passage par
un maximum pour Qη et courbe sigmo¨ıdale pour Qδ).
Cependant les cine´tiques sont diffe´rentes : les fluctuations de densite´ et d’orientation appa-
raissent plus toˆt lorsqu’un cisaillement est applique´. Comme les fluctuations d’orientation
peuvent eˆtre relie´es a` la cine´tique globale de cristallisation (figure III.6), le fait que les fluc-
tuations d’orientations se de´veloppent plus vite lorsque le polyme`re subit un cisaillement
est cohe´rent avec les observations par DLI et n’apporte pas d’information supple´mentaire.
En revanche, la meˆme observation sur Qη sugge`re que les fluctuations de densite´ sont
couple´es a` l’e´coulement.
Pour une quantification de l’acce´le´ration des fluctuations, le temps tQη correspondant
au maximum des fluctuations de densite´ et le temps tQδ du point d’inflexion des fluc-
tuations d’orientation sont de´finis. Le tableau III.1 rapporte les valeurs de ces temps
caracte´ristiques en condition statique et apre`s cisaillement. Il apparaˆıt que la diffe´rence
entre la condition statique et la condition d’e´coulement est la meˆme pour les deux types
de fluctuations de´tecte´es. Ceci indique que les effets du cisaillement sur les fluctuations
d’orientation, et donc sur la cine´tique globale, sont directement lie´s aux effets observe´s
de`s les premiers stades sur les fluctuations de densite´.
Cisaillement [s−1] tQη [s] tQδ [s]
nul 960 1260
1 450 760
Tableau III.1 – Temps caracte´ristiques des invariants de la figure III.13
L’influence des diffe´rents parame`tres me´caniques de l’e´coulement est ensuite e´tudie´e, de
meˆme manie`re que lors de l’e´tude des cine´tiques globales.
III.3.2.1 Influence du taux de cisaillement
Tout d’abord le taux de cisaillement γ˙ varie, les autres parame`tres e´tant fixes. De ma-
nie`re analogue a` ce qui e´tait observe´ sur les cine´tiques globales, lorsque γ˙ augmente, la
cine´tique des fluctuations est de plus en plus rapide (la figure III.14 montre seulement
les fluctuations de densite´). Le maximum des fluctuations de densite´ est atteint d’autant
plus toˆt que le taux de cisaillement est e´leve´. De plus, l’intensite´ maximale atteinte par
Qη augmente de manie`re significative par rapport a` la cristallisation statique, et d’autant
plus que le taux de cisaillement augmente.
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Figure III.14 – Evolution des fluctuations de densite´ Qη au cours de la cristal-
lisation isotherme du 3030BN1 a` 136◦C. Cisaillement pendant tS=30s, t0=0s.
Intensite´s absolues.
III.3.2.2 Influence du temps de cisaillement
De meˆme que pour les expe´riences de cine´tique globale par DLI, la dure´e du cisaillement
est modifie´e, a` taux de cisaillement fixe. La quantite´ t0+tS reste constante, de sorte que
l’instant ou` l’e´coulement cesse est le meˆme pour les diffe´rentes expe´riences.
Figure III.15 – Evolution des invariants Qδ et Qη au cours de la cristallisation
isotherme du 3030BN1 a` 136◦C. Cisaillement a` γ˙=1 s−1, t0+tS=90s.
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La figure III.15 montre que les fluctuations de densite´ et d’orientation se de´veloppent plus
rapidement lorsque tS augmente. Cette observation est similaire a` l’influence de tS sur
la cine´tique globale. Il y a donc un lien direct entre la manie`re dont les fluctuations de
densite´ sont affecte´es par l’e´coulement et la cine´tique globale de cristallisation.
III.3.2.3 Influence de l’instant d’application
Lorsque seul l’instant d’application du cisaillement t0 varie, les expe´riences de DLI avaient
montre´ une inde´pendance de la cine´tique globale de cristallisation dans une certaine
gamme de parame`tres de l’e´coulement. De manie`re identique, les fluctuations de den-
site´ et d’orientation ne sont pas ou peu affecte´es par une modification de t0 (figure III.16).
Figure III.16 – Evolution des invariants Qδ et Qη au cours de la cristallisation
isotherme du 3030BN1 a` 136◦C. Cisaillement a` γ˙=1 s−1, tS=30s.
III.4 Application au PVDF
Les premiers stades de la cristallisation du PVDF Kynar 740 ont e´te´ e´tudie´s par diffusion
de lumie`re. Le protocole expe´rimental et la me´thode d’analyse ont e´te´ pre´sente´s dans la
section III.2.1 (page 96). Toutes les expe´riences utilisent la de´tection simultane´e de l’in-
tensite´ lumineuse et des cliche´s de diffusion de lumie`re. Si le polypropyle`ne avait de´ja`
fait l’objet d’e´tudes des premiers instants de la cristallisation statique par diffusion de la
lumie`re dans la litte´rature, aucune e´tude n’a porte´ pour l’instant sur des polyme`res tech-
niques, tels le PVDF. A fortiori, l’effet d’un e´coulement de cisaillement sur les invariants
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de diffusion n’a pas e´te´ aborde´. Notons toutefois que les premiers stades de la cristalli-
sation au cours du filage du PVDF ont re´cemment e´te´ e´tudie´s par SAXS/WAXS [103].
L’apparition d’un cliche´ SAXS avant le cliche´ WAXD est interpre´te´e comme la forma-
tion de structures shish suivie de kebabs, et non comme signature d’un me´canisme de
de´composition spinodale.
III.4.1 Cristallisation statique
a) Figures de diffusion
La diffusion de lumie`re aux petits angles est une technique particulie`rement approprie´e
a` l’e´tude morphologique du PVDF cristallise´. En effet, la dimension des sphe´rolites dans
les conditions usuelles de cristallisation est trop petite pour une observation directe par
microscopie optique (voir section II.3.2). L’e´volution des cliche´s de diffusion au cours de
la cristallisation dans les deux modes de polarisation est porte´e sur la figure III.17.
Hv
Vv
60s                                     1340s                                   2320s                           
Figure III.17 – Evolution des cliche´s de diffusion HV et VV au cours de la
cristallisation statique du Kynar 740 a` Tc=157
◦C.
Les cliche´s du mode HV confirment la structure sphe´rolitique observe´e par microscopie
optique a` des tempe´ratures de cristallisation e´leve´es.
b) Analyse des invariants
Les invariants Qδ et Qη sont calcule´s au cours de la cristallisation a` Tc=157
◦C. Comme
pour le polypropyle`ne, on constate sur la figure III.18 que d’importantes fluctuations de
densite´ sont de´tecte´es avant les fluctuations d’orientation. Ce re´sultat confirme que les
fluctuations de densite´ sont un e´ve´nement commun a` la cristallisation des polyme`res de-
puis l’e´tat fondu, et que la diffusion de lumie`re permet de les observer, quelle que soit la
taille des morphologies semi-cristallines qui en re´sultent.
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Une diffe´rence apparaˆıt cependant par rapport aux e´volutions rapporte´es pour le poly-
propyle`ne : le maximum des fluctuations de densite´ intervient plus toˆt (par rapport aux
fluctuations d’orientation) pour le PVDF.
Figure III.18 – Evolution des invariants Qδ et Qη lors de la cristallisation
statique du Kynar 740 a` Tc=157
◦C.
Pour quantifier cette diffe´rence, les temps caracte´ristiques des fluctuations de densite´ et
d’orientation (tQη et tQδ de´finis section III.3.2) pour la cristallisation en condition statique
du 3030BN1 et du PVDF sont porte´s dans le tableau III.2. Les invariants de´pendent des
polarisabilite´s (Qη) et des anisotropies intrinse`ques (Qδ) (voir e´quations III.9 et III.10
page 97), donc les diffe´rences structurales entre les deux polyme`res peuvent expliquer que
le de´calage entre les fluctuations de densite´ et d’orientation soit diffe´rent.
Produit Tc [
◦C] tQη [s] tQδ [s]
3030BN1 136 960 1260
Kynar 740 157 1320 2400
Tableau III.2 – Temps caracte´ristiques des invariants au cours de la cristal-
lisation statique du polypropyle`ne 3030BN1 et du PVDF Kynar 740.
c) Longueur de corre´lation
Afin d’estimer la taille des zone denses, une analyse des cliche´s de diffusion par la the´orie
de Debye-Bueche est mene´e. La figure III.19 montre l’e´volution au cours du temps de la
longueur de corre´lation ξ des fluctuations de densite´ de la figure III.18. ξ augmente jusqu’a`
un maximum observe´ apre`s 420s, bien avant le maximum des fluctuations de densite´, puis
111
III Premiers stades de la cristallisation
de´croˆıt. L’ordre de grandeur reste le micron, comme obtenu pour le polypropyle`ne. On a vu
dans le chapitre II que les sphe´rolites en croissance dans le PVDF sont de dimension tre`s
nettement infe´rieure aux sphe´rolites rencontre´s lors de la cristallisation du polypropyle`ne.
Le fait d’obtenir une longueur de corre´lation semblable contribue a` e´mettre des re´serves
sur la capacite´ du dispositif d’e´tude a` relier la longueur de corre´lation a` la taille des
morphologies semi-cristallines.
Figure III.19 – Evolution de la longueur de corre´lation ξ des fluctuations de
densite´ au cours de la cristallisation statique du Kynar 740 a` Tc=157
◦C.
III.4.2 Influence du cisaillement
Comme observe´ avec le polypropyle`ne, l’application d’un cisaillement ne modifie pas les
phe´nome`nes observe´s au cours de la cristallisation statique du PVDF : d’importantes
fluctuations de densite´ sont de´tecte´es avant les fluctuations d’orientation.
La figure III.20 montre que les fluctuations de densite´ et d’orientation se de´veloppent
plus rapidement lorsqu’un cisaillement (γ˙=1s−1 ; tS=60s) est applique´. De plus, la mesure
simultane´e de l’intensite´ lumineuse transmise permet de comparer les intensite´s des inva-
riants. L’intensite´ des fluctuations de densite´ au maximum est plus importante quand un
cisaillement est applique´, conforme´ment a` ce qui est observe´ pour le polypropyle`ne.
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Figure III.20 – Evolution des invariants Qδ et Qη au cours de la cristallisation
statique et apre`s cisaillement (γ˙=1s−1 ; tS=60s) du Kynar 740 a` Tc=157◦C.
Intensite´s absolues.
III.5 Conclusion
La diffusion de lumie`re aux petits angles a permis de re´ve´ler d’importantes fluctuations de
densite´ dans le polyme`re fondu avant que des entite´s cristallines soient de´tecte´es. La taille
des domaines denses est estime´e a` 1µm d’apre`s la longueur de corre´lation. Ce re´sultat
confirme des travaux pre´ce´dents de la litte´rature, et les e´tend au cas du PVDF. Notre
e´tude a de plus mis en e´vidence un couplage entre la tempe´rature de cristallisation et le
niveau des fluctuations de densite´ : l’intensite´ diminue quand la tempe´rature de cristalli-
sation augmente.
L’application d’un e´coulement de cisaillement ne modifie pas le me´canisme observe´ en
condition statique : des fluctuations de densite´ se de´veloppent dans le polyme`re fondu
avant les fluctuations d’orientation. La cine´tique des fluctuations de densite´ est cependant
acce´le´re´e et l’intensite´ augmente lorsque le taux de cisaillement augmente. On retrouve
les de´pendances vis-a`-vis des parame`tres me´caniques de la de´formation observe´es sur la
cine´tique globale dans le chapitre II : pas d’influence de l’instant d’application t0 et acce´-
le´ration d’autant plus importante que γ˙ et tS augmentent. Ces re´sultats confirment que le
phe´nome`ne observe´ de`s les premiers stades est fondamental pour une meilleure compre´-
hension du de´veloppement de morphologies semi-cristallines. L’augmentation du niveau
des fluctuations de densite´ lorsqu’un cisaillement est applique´ peut eˆtre qualitativement
compare´e a` l’influence de la tempe´rature de cristallisation en condition statique. Il appa-
raˆıt alors que l’application d’un e´coulement conduit a` un apport d’e´nergie au syste`me, au
meˆme titre qu’une diminution de la tempe´rature de cristallisation.
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Les re´sultats des chapitres II et III apportent se´pare´ment de nouveaux e´le´ments pour
expliquer l’influence d’un e´coulement sur la cristallisation des polyole´fines.
L’e´tude selon des protocoles identiques des cine´tiques et des premiers stades de la cristal-
lisation permet de plus une comparaison de deux approches de la cristallisation, ge´ne´rale-
ment dissocie´es dans la litte´rature. Ces informations a priori comple´mentaires doivent eˆtre
mises en relation pour proposer une description comple`te du processus de cristallisation
et de l’influence d’un pre´-cisaillement. C’est l’objet de ce chapitre.
IV.1 Cristallisation statique
La cristallisation en condition statique des polyme`res, sans e´coulement pre´alable, est ra-
rement rencontre´e dans le domaine industriel, dans la mesure ou` tous les proce´de´s de mise
en forme font subir un e´coulement au polyme`re fondu, avant ou durant la cristallisation.
Cependant, d’un point de vue pratique, c’est hors e´coulement que les parame`tres de la cris-
tallisation (et surtout la tempe´rature) sont les mieux controˆle´s, ce qui permet une e´tude
syste´matique des me´canismes. L’e´tude acade´mique de la cristallisation a donc d’abord
porte´ sur la cristallisation en condition statique, en la de´crivant comme un processus de
germination/croissance.
IV.1.1 Influence de la tempe´rature
L’histoire thermo-me´canique pre´ce´dant la cristallisation isotherme a e´te´ maintenue iden-
tique pour toutes les expe´riences de ce travail. Ainsi, l’unique parame`tre de la cristallisa-
tion isotherme est la tempe´rature de cristallisation Tc. Les principaux re´sultats observe´s
en faisant varier Tc sont rapporte´s dans le tableau IV.1.
Grandeur Re´sultats
Morphologies ↓ taille sphe´rolites
Cine´tique ↑ vitesse de croissance
↑ vitesse de germination
↑ cine´tique globale
Fluctuations de densite´ apparition plus toˆt
↑ intensite´ au maximum
Tableau IV.1 – Principaux re´sultats expe´rimentaux de l’effet d’une diminu-
tion de Tc sur la cristallisation du polypropyle`ne 3030BN1.
Si les observations sur les morphologies et les cine´tiques apportent une confirmation de
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re´sultats connus depuis longtemps, l’influence de la tempe´rature de cristallisation sur les
fluctuations de densite´ est un re´sultat plus original. La cine´tique des fluctuations de densite´
est lie´e a` la cine´tique globale de cristallisation, il est donc logique d’observer plus toˆt les
fluctuations de densite´ lorsque Tc diminue. L’augmentation de l’intensite´ au maximum est
en revanche plus difficile a` interpre´ter, e´tant donne´es les limites du mode`le de Stein-Wilson
que nous de´velopperons ulte´rieurement.
IV.1.2 Croissance cristalline
En de´pit de quelques discussions, il est de´sormais accepte´ que la phase de croissance
des lamelles cristallines est bien de´crite par un me´canisme de de´poˆt de segments macro-
mole´culaires sur les lamelles cristallines. La the´orie de Lauritzen-Hoffman se trouve eˆtre
e´galement adapte´e pour expliquer la croissance des lamelles a` l’inte´rieur des sphe´rolites,
qui sont pourtant des arrangements complique´s de lamelles cristallines et de zones inter-
lamellaires amorphes.
Ainsi, la croissance sphe´rolitique du polypropyle`ne e´tudie´ dans ce travail peut eˆtre de´-
crite par la the´orie de Lauritzen-Hoffman (voir figure II.15(b) p73). Notamment, les deux
re´gimes de croissance (en fonction de la tempe´rature de cristallisation) sont confirme´s
expe´rimentalement dans le cadre de ce travail.
IV.1.3 Germination et premiers stades de la cristallisation
L’e´tape de germination, en revanche, fait toujours l’objet de vives discussions. En fait,
c’est surtout l’origine des germes qui pose proble`me. La principale cause de ce ”myste`re”
est la difficulte´ expe´rimentale d’observation des germes dans l’espace direct. Les the´ories
e´tablies n’ont donc pas pu eˆtre confronte´es a` des re´sultats expe´rimentaux. Les the´ories
classiques expose´es dans le chapitre II sont soit directement adapte´es des the´ories clas-
siques de la germination a` partir de l’e´tat liquide, soit inspire´es des the´ories se´quentielles
de la croissance des lamelles cristallines. Elles s’appuient sur des crite`res e´nerge´tiques pour
expliquer l’apparition de germes au sein de la phase liquide.
Notre e´tude montre qu’un e´tat de pre´-organisation (de´tecte´ par des fluctuations de densite´)
se de´veloppe durant les premiers stades de la cristallisation, pre´alablement au de´veloppe-
ment de fluctuations d’orientation. Ces re´sultats confirment ceux obtenus pre´ce´demment
par Okada [90] puis par Winter [98] sur des polypropyle`nes. Notre e´tude indique de plus
que la cristallisation du PVDF suit e´galement ce processus.
La germination que nous observons est he´te´roge`ne, elle ne serait pas obtenue a` ces tempe´-
ratures en l’absence d’impurete´s dans le polyme`re. Cependant, des expe´riences de SALS
sur un polypropyle`ne contenant beaucoup moins de re´sidus que le produit principal de
l’e´tude ont e´galement mis en e´vidence d’importantes fluctuations de densite´. Ainsi, l’appa-
rition de fluctuations de densite´ n’est pas uniquement due a` la pre´sence d’impurete´s dans
le polyme`re fondu. Il est cependant possible que l’intensite´ des fluctuations de densite´ va
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varier selon le taux d’agents nucle´ants et autres impurete´s dans le mate´riau, cette analyse
n’a toutefois pas e´te´ mene´e dans le cadre de cette the`se.
Confrontation des mesures de fluctuations de densite´ au mode`le de Stein et
Wilson.
Nous avons utilise´, comme pre´ce´demment Okada [90] et Winter [98], une the´orie statistique
pour analyser les cliche´s de diffusion dans les deux modes de polarisation. Les re´sultats
que nous obtenons montrent certaines incohe´rences avec l’utilisation de ce mode`le pour
la cristallisation des polyme`res. Selon les e´quations III.8 et III.9 (p97) :
〈η2〉 = φsphφcr,sph(1− φsph)(αcr − αam) (IV.1)
Cette e´quation montre tout d’abord que des fluctuations de densite´ ne peuvent apparaˆıtre
que lorsque la fraction volumique occupe´e par les sphe´rolites φsph devient non nulle. Le
mode`le ne pre´voit donc pas que des fluctuations de densite´ puissent apparaˆıtre et se de´-
velopper dans le polyme`re fondu pre´alablement a` l’apparition de sphe´rolites.
Si on suppose que la fraction volumique cristalline a` l’inte´rieur des sphe´rolites φcr,sph reste
constante au cours de la croissance cristalline, le maximum des fluctuations de densite´
est atteint lorsque φsph=0,5. L’anisotropie moyenne (fluctuations d’orientation) est alors
e´gale a` la moitie´ de sa valeur maximale (e´quation III.8). Nos expe´riences sur le polypro-
pyle`ne montrent clairement que le maximum de Qη correspond en re´alite´ a` des valeurs de
fluctuations d’orientation beaucoup plus faibles (plutoˆt de l’ordre de 15-20% de la valeur
maximale). Dans le cas du PVDF, l’e´cart au mode`le est encore plus important puisque
le maximum des fluctuations de densite´ intervient alors que les fluctuations d’orientation
sont encore nulles (voir figure III.18).
Enfin, les expe´riences ou` la diffusion de lumie`re est couple´e a` une mesure de l’intensite´ du
faisceau direct par DLI montrent une augmentation de l’intensite´ des fluctuations de den-
site´ lorsque Tc diminue. Toujours d’apre`s l’e´quation IV.1, l’intensite´ maximale ne de´pend
que de φcr,sph. Ainsi, une diminution de la tempe´rature de cristallisation serait selon ce
mode`le synonyme d’une forte augmentation de la fraction volumique cristalline interne des
sphe´rolites et donc du taux de cristallinite´. Nos expe´riences de calorime´trie contredisent
cette conclusion : le taux de cristallinite´ ne varie quasiment pas en fonction de Tc et en
ge´ne´ral on observe meˆme une augmentation du taux de cristallinite´ quand la tempe´rature
de cristallisation croˆıt.
Fluctuations de densite´ avant entite´s cristallines ?
La de´signation des fluctuations de densite´ comme e´ve´nement pre´curseur de la cristallisa-
tion dans la litte´rature est base´e sur la comparaison des cine´tiques des invariants Qη et
Qδ (pour les expe´riences de SALS [98]) ou sur la comparaison de cliche´s SAXS et WAXD
[119, 102].
Cette interpre´tation des re´sultats de diffraction X a de´ja` e´te´ remise en cause par Wang et
al. [129]. Les auteurs indiquent que les limites de de´tection des cliche´s WAXD et SAXS
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sont diffe´rentes : il faut attendre la cre´ation d’une fraction volumique suffisante de cris-
taux parfaits pour de´tecter des pics aux grands angles. Ainsi, le de´but des cliche´s WAXD
correspond a` une fraction volumique de´ja` transforme´e de l’ordre de 1%. Schultz et al. [107]
ont meˆme observe´ en meˆme temps l’apparition de pics aux petits et aux grands angles.
Notre e´tude par diffusion de lumie`re a montre´ que les fluctuations de densite´ sont de´tecte´es
avant l’augmentation du taux de transformation α, de´tecte´e par DLI. Mais la figure II.11
(p70) a clairement mis en e´vidence que des sphe´rolites peuvent eˆtre observe´s bien avant
que la courbe DLI e´volue. Pour expliquer ce re´sultat, il faut garder en teˆte qu’une valeur
de α e´gale a` 0,001 (soit la limite infe´rieure de de´tection) correspond a` des sphe´rolites
d’un rayon de 5 µm, donc la cristallisation est de´ja` bien de´veloppe´e et l’on est en cours
de croissance cristalline. Il faut donc relier les fluctuations de densite´ a` des observations
directes des morphologies, ce qu’aucune e´tude de la litte´rature n’a fait jusqu’a` lors.
Le mode`le de Stein et Wilson implique clairement (cf. paragraphe pre´ce´dent) que des fluc-
tuations de densite´ ne peuvent eˆtre de´tecte´es que lorsque la fraction volumique occupe´e
par les sphe´rolites devient non nulle, c’est-a`-dire apre`s la germination. Ainsi, on attend
que le de´but des fluctuations de densite´ co¨ıncide avec l’apparition des sphe´rolites. Il faut
noter que le mode`le est seulement partiellement suivi dans la litte´rature [97, 96] : les
e´quations sont utilise´es pour le traitement des cliche´s de diffusion, mais l’interpre´tation
ne prend pas en compte l’expression des fluctuations de densite´.
Le suivi au cours de la cristallisation isotherme de l’e´volution des sphe´rolites a permis
de de´terminer les vitesses de croissance en fonction de la tempe´rature (section II.2.2.1).
Ces donne´es permettent e´galement de de´terminer par extrapolation a` rayon nul le temps
d’apparition de sphe´rolites ti, que nous allons pouvoir comparer au de´but des fluctuations
de densite´ tD.
Figure IV.1 – Evolution au cours de la cristallisation statique du 3030BN1
des fluctuations de densite´ et du rayon des sphe´rolites.
Dans la gamme de tempe´rature de cristallisation e´tudie´e, les fluctuations de densite´ et
les sphe´rolites apparaissent a` des instants proches (figure IV.1), ce qui est conforme a`
la the´orie de Stein et Wilson. L’e´volution des fluctuations de densite´ est souvent bruite´e
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et il est difficile de de´finir pre´cise´ment l’instant tD ou` elles commencent a` se de´velopper.
Au lieu d’estimer tD, nous avons calcule´ le temps mis pour atteindre une intensite´ des
fluctuations de densite´ e´gale a` 1% de l’intensite´ maximale, la croissance des fluctuations de
densite´ e´tant mode´lise´e par un polynoˆme de degre´ 3. L’e´volution de ce temps en fonction
de ti est porte´e sur la figure IV.2.
Figure IV.2 – Temps d’apparition des sphe´rolites ti en fonction du temps
pour atteindre 1% des fluctuations de densite´ tD 1%.
Le mode`le de Stein et Wilson (qui correspond a` la bissectrice de la figure IV.2) ap-
paraˆıt ainsi plus ou moins bien ve´rifie´ en fonction de la tempe´rature de cristallisation.
Une tendance semble meˆme se dessiner : plus Tc augmente plus les fluctuations de den-
site´ commencent pre´alablement a` l’apparition des sphe´rolites. Ainsi, les cristallisations a`
haute tempe´rature (140-148◦C) e´tudie´es par Pogodina et al. peuvent correspondre a` un
de´veloppement des fluctuations de densite´ avant la croissance cristalline, mais cet ordre
n’est plus vrai a` des tempe´ratures plus faibles (<134◦C).
Ces re´sultats permettent d’affirmer que les fluctuations de densite´, au moment ou` nous les
de´tectons par diffusion de lumie`re, ne se de´veloppent pas obligatoirement avant les entite´s
cristallines. Ne´anmoins, nous sommes persuade´s qu’elles te´moignent de phe´nome`nes se
produisant a` une e´chelle plus locale dans le polyme`re surfondu qui eux sont pre´curseurs
de la germination.
Echelle de de´tection des fluctuations de densite´.
Le dispositif de diffusion de lumie`re mis au point dans ce travail pour de´tecter les fluctua-
tion de densite´s est sensible aux phe´nome`nes dont les distances mises en jeu sont de l’ordre
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de la longueur d’onde du rayon incident, soit 0,63µm. On peut de´terminer une longueur
de corre´lation des fluctuations, mais l’analyse est de´licate et les re´sultats obtenus sont dif-
ficiles a` relier aux structures semi-cristallines qui se de´veloppent ensuite. La longueur de
corre´lation est effectivement diffe´rente de la taille des sphe´rolites et de celles des lamelles
cristallines. De plus, le fait d’obtenir une longueur de corre´lation du meˆme ordre pour le
polypropyle`ne et pour le PVDF semble incompatible avec les fortes diffe´rences de taille de
sphe´rolites observe´es. Cette observation rejoint les difficulte´s rencontre´es par l’e´quipe de
Ryan pour expliquer la formation de sphe´rolites a` partir de textures spinodales [91]. Afin
de de´terminer l’influence de la longueur d’onde sur la valeur de longueur de corre´lation,
il serait inte´ressant de faire des expe´riences de diffusion de lumie`re avec des sources de
diffe´rentes longueurs d’onde.
Lorsque les premiers stades de la cristallisation sont suivis par diffusion des rayons X aux
petits angles [119], on de´tecte e´galement des fluctuations de densite´, alors que la longueur
d’onde est de l’ordre de l’angstro¨m (10−4µm). Les fluctuations de densite´ sont donc de´tec-
tables a` diffe´rentes e´chelles. Pour arriver a` une compre´hension des phe´nome`nes physiques
qui causent ces fluctuations de densite´, il faut certainement se placer a` une e´chelle d’ob-
servation comparable a` la taille des segments de chaˆınes macromole´culaires implique´s.
Malheureusement, les techniques expe´rimentales qui de´tectent ces e´chelles donnent une
information structurale globale et non locale. Il faut ensuite utiliser des mode`les pour
interpre´ter les signaux recueillis. La dynamique mole´culaire est certainement l’outil qui
devrait permettre d’obtenir le plus d’informations sur les mouvements de chaˆınes qui pre´-
ce´dent l’organisation en lamelles cristallines. Malgre´ les progre`s re´alise´s pour minimiser
les temps de calcul, il est utopique a` l’heure actuelle de mode´liser la cristallisation de
polyme`res fondus encheveˆtre´s.
Correspondance entre le nombre de germes et l’intensite´ des fluctuations de
densite´.
Le maximum des fluctuations de densite´ et le nombre de germes augmentent lorsque la
tempe´rature de cristallisation diminue (cf. tableau IV.1). Nous avons vu pre´ce´demment
que le mode`le de Stein et Wilson ne pre´voit pas l’e´volution de l’intensite´ maximale des
fluctuations de densite´ en fonction de Tc que nous observons. Afin d’expliquer ce qui
contribue a` faire varier l’intensite´ des fluctuations de densite´, et malgre´ les pre´ventions
de´veloppe´es pre´ce´demment quant a` l’association entre la germination et Qη, nous avons
cherche´ a` corre´ler le nombre de germes a` l’intensite´ maximale de Qη. Nous n’avons pas
de´termine´ de manie`re syste´matique la densite´ de germes dans le polypropyle`ne cristallise´.
Cependant, cette quantite´ moyenne peut eˆtre estime´e a` partir des courbes de cine´tique glo-
bale, si on fait l’hypothe`se d’une germination instantane´e, en utilisant le mode`le d’Avrami.
Cette analyse semble licite puisque nous avons trouve´ une valeur du coefficient n proche
de 3, ce qui correspond a` une germination initiale. D’apre`s les expressions de la constante
de vitesse et du taux de transformation (e´quation II.15 et II.14) :
ln(− ln(1− α)) = ln
(
4
3
piN0(T)G(T)
3
)
+ 3 ln(t) (IV.2)
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En de´signant par t1/2 le temps ne´cessaire pour atteindre un taux de transformation e´gal
a` 0,5 :
N0(T) =
3 ln 2
4piG(T)3t31/2
(IV.3)
La vitesse de croissanceG(T) est connue, si bien queN0(T) de´pend uniquement de t1/2. Les
densite´s de germes ainsi calcule´es sont porte´es figure IV.3 en fonction de la tempe´rature
de cristallisation.
Figure IV.3 – Densite´ de germes N0 et intensite´ maximale de Qη au cours de
la cristallisation statique a` Tc. Valeurs normalise´es par rapport a` Tc=132
◦C
Les valeurs sont de l’ordre de 10−6µm−3, ce qui rappelle la rarete´ de la germination (1 seul
site dans un cube de coˆte´ 100µm). Pour comparer avec l’e´volution de l’intensite´ maximale
des fluctuations de densite´, les valeurs sont normalise´es par rapport a` la valeur obtenue
a` 132◦C. On constate que les deux quantite´s de´pendent line´airement (dans cette gamme
e´troite de tempe´rature) mais diffe´remment de la tempe´rature de cristallisation, il n’y a
donc pas de corre´lation directe entre la densite´ de germes et l’intensite´ des fluctuations
de densite´.
IV.2 Influence d’un e´coulement de cisaillement
L’application d’un e´coulement de cisaillement modifie la cine´tique de cristallisation. Les
principaux re´sultats obtenus dans cette e´tude sont regroupe´s dans le tableau IV.2. Les
re´sultats sur les morphologies et les cine´tiques sont en accord avec les observations rap-
porte´es dans la litte´rature. Il faut cependant noter que la forte germination de surface qui
apparaˆıt lors des cristallisations apre`s e´coulement n’est en ge´ne´ral pas mentionne´e. L’e´tude
des premiers stades apporte des nouveaux re´sultats pour une meilleure compre´hension de
l’effet d’un cisaillement sur la cristallisation.
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Grandeur Re´sultats
Morphologies germination de surface
↓ taille sphe´rolites (coeur)
Cine´tique ↑ vitesse de croissance
↑ vitesse de germination
↑ cine´tique globale
Fluctuations de densite´ apparition plus toˆt
↑ intensite´ au maximum
Tableau IV.2 – Principaux re´sultats expe´rimentaux de l’effet d’un cisaille-
ment sur la cristallisation isotherme du polypropyle`ne 3030BN1.
IV.2.1 Modification des me´canismes ?
Dans cette e´tude, il n’y a pas de modification fondamentale du processus de cristalli-
sation par rapport a` la condition statique. Les morphologies restent sphe´rolitiques (au
moins a` coeur de l’e´chantillon), ce qui permet une description de la cine´tique globale
par le formalisme d’Avrami. Bien suˆr, lorsqu’on applique un e´coulement plus fort, les
morphologies s’alignent dans la direction de l’e´coulement et ne sont plus des sphe´rolites
(shish-kebabs). Nous n’avons pas e´tudie´ de manie`re syste´matique les conditions de cette
transition morphologique. Cependant, au vu des quelques re´sultats dont nous disposons, il
semble que ce ne sont pas des parame`tres rhe´ologiques (comme le nombre de Deborah De)
qui permettront de diffe´rencier ces deux re´gimes. De plus, il convient de remarquer que la
quasi totalite´ des expe´riences rapporte´es ici se situent dans le cadre d’une cristallisation
apre`s cisaillement. Les modifications, notamment morphologiques, les plus importantes
observe´es dans la litte´rature apparaissent lorsque la cristallisation commence pendant le
cisaillement.
L’e´tude des premiers stades a de meˆme montre´ que les me´canismes a` l’origine de la cristal-
lisation restent les meˆmes : d’importantes fluctuations de densite´s sont de´tecte´es dans le
polyme`re surfondu. Ainsi, l’application d’un cisaillement peut eˆtre conside´re´e comme une
simple acce´le´ration des me´canismes, au meˆme titre qu’une diminution de la tempe´rature
de cristallisation.
Validite´ du mode`le de Stein et Wilson.
En s’appuyant sur une faible anisotropie des cliche´s de diffusion (lie´e a` une morpholo-
gie restant sphe´rolitique) au cours de la cristallisation apre`s cisaillement, ceux-ci ont e´te´
analyse´s par le mode`le de Stein et Wilson, comme pour la cristallisation statique. Notre
e´tude se de´marque sur ce point des rares expe´riences rapporte´es dans la litte´rature. Po-
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godina et al. [96] appliquent en effet des taux de cisaillement e´leve´s au polypropyle`ne
surfondu (>10 s−1), les cliche´s de diffusion sont fortement anisotropes et l’analyse de
Stein et Wilson, quoique mene´e, n’est plus licite.
La comparaison du temps d’apparition des sphe´rolites au de´but des fluctuations de densite´
(figure IV.4) met en e´vidence un comportement significativement diffe´rent de ce qui est
observe´ en condition statique a` la meˆme tempe´rature de cristallisation : les germes sont
active´s avant que les fluctuations de densite´ soient de´tecte´es.
Figure IV.4 – Temps d’apparition des sphe´rolites ti en fonction du temps
pour atteindre 1% des fluctuations de densite´ tD 1%. Cristallisations statique et
apre`s cisaillement (30s a` 0,6 s−1) a` Tc=136◦C.
Germination de surface
Le polypropyle`ne est un polyme`re faiblement polaire qui est donc peu sensible a` la ger-
mination de surface. C’est ce que nous observons effectivement durant la cristallisation
statique, que ce soit vis-a`-vis du verre ou du quartz. En revanche, lorsqu’un cisaillement
est applique´, la germination de surface devient importante. La germination due a` la sur-
face de verre ou de quartz n’est active´e que sous l’effet d’un cisaillement. Les observations
in situ de la croissance des sphe´rolites indiquent toutefois que les germes apparaissent en
meˆme temps dans le volume et en surface, seule la densite´ change. Les fluctuations de
densite´ que nous observons durant les premiers stades de la cristallisation sont un e´ve´-
nement volumique. Ce phe´nome`ne de germination de surface suite a` un cisaillement est
surtout connu pour les expe´riences de traction de fibre. Peu d’auteurs en font e´tat pour
des plaques paralle`les [48], le phe´nome`ne est mal explique´ et le plus souvent occulte´ dans
la litte´rature. Une surface constitue une singularite´ pour le polyme`re a` son contact, ce qui
peut augmenter l’effet de l’e´coulement pre´fe´rentiellement sur la germination en ce lieu.
Il ne semble pas qu’en surface le mode de germination diffe`re de celui rencontre´ dans le
volume, c’est seulement le nombre de germes active´s qui augmente plus.
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Analogie tempe´rature/cisaillement.
La re´duction de la taille des sphe´rolites, l’augmentation de la vitesse de croissance, l’ac-
ce´le´ration de la cine´tique globale sont des re´sultats expe´rimentaux obtenus aussi bien
lorsque la tempe´rature de cristallisation diminue (tableau IV.1) que lorsqu’on applique un
cisaillement (tableau IV.2). Toutefois une diffe´rence morphologique est observe´e : l’appli-
cation d’un cisaillement induit une forte germination de surface, avec les deux dispositifs
utilise´s, qui n’est pas observe´e en condition statique.
Lorsque les intensite´s des fluctuations de densite´ peuvent eˆtre compare´es, il apparaˆıt
que l’application d’un cisaillement ou une diminution de la tempe´rature de cristallisation
conduisent a` une augmentation et a` une acce´le´ration de Qη. Afin de quantifier cette ana-
logie, le niveau maximal des fluctuations de densite´ est porte´ sur la figure IV.5 en fonction
du temps tQη ne´cessaire pour atteindre ce maximum.
Figure IV.5 – Intensite´ maximale de Qη en fonction du temps tQη ne´cessaire
pour atteindre le maximum.
Les symboles ferme´s correspondent aux expe´riences de cristallisation statique de la fi-
gure III.8 (p102), alors que les symboles ouverts correspondent aux expe´riences apre`s
cisaillement de la figure III.14 (p108). Il apparaˆıt que la corre´lation entre acce´le´ration et
augmentation des fluctuations n’est pas comparable pour les deux se´ries d’expe´riences : le
niveau atteint par les fluctuations de densite´ est plus important pour les expe´riences apre`s
cisaillement. Ce re´sultat indique que l’analogie pre´sente´e pre´ce´demment n’est que quali-
tative, et qu’elle est sans doute un peu simplificatrice. De telles conside´rations permettent
ne´anmoins d’interpre´ter une grande partie des re´sultats.
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IV.2.2 Influence des parame`tres me´caniques
Le protocole commun suivi pour les expe´riences de diffusion de lumie`re et de DLI a permis
une e´tude se´pare´e des diffe´rents parame`tres me´caniques du cisaillement. L’influence du
taux et du temps de cisaillement est identique sur la cine´tique de cristallisation et sur la
cine´tique des fluctuations de densite´ : une augmentation de chacun des deux parame`tres
induit des cine´tiques plus rapides. Ce re´sultat, bien connu pour la cine´tique de cristalli-
sation, est en revanche nouveau, car non e´tudie´ pre´ce´demment, pour les fluctuations de
densite´.
Dans le domaine de quantite´s de de´formation applique´es pour cette e´tude, nous n’avons
pas observe´ de saturation a` fort ou long cisaillement de l’acce´le´ration de la cristallisation.
Les constantes de vitesses calcule´es par le mode`le de cine´tique globale d’Avrami suivent
une loi puissance en fonction du taux et du temps de cisaillement. La comparaison des
exposants des deux lois puissance indique que, conforme´ment aux re´sultats obtenus par
d’autres techniques d’observation [127], le taux de cisaillement est plus efficace que la du-
re´e de cisaillement pour augmenter la cine´tique globale de cristallisation. Nos expe´riences
montrent que les exposants de ces lois puissance sont interde´pendants : il n’est ainsi pas
licite de de´coupler les effets de taux et de temps de cisaillement. Nous pensons que les sa-
turations a` forts taux ou long temps de cisaillement rapporte´es dans la litte´rature [48, 61]
sont associe´es a` un de´but de la cristallisation pendant le cisaillement.
Les mesures de bire´fringence dans des conditions de cristallisation identiques aux suivis de
la cine´tique globale montrent que l’orientation globale des macromole´cules sous cisaille-
ment sature rapidement pour atteindre un niveau qui devient inde´pendant de la dure´e du
cisaillement. Ceci indique que, contrairement aux hypothe`ses ge´ne´ralement avance´es pour
expliquer et mode´liser la cristallisation induite par e´coulement, la cause de l’augmentation
des cine´tiques de cristallisation ne peut pas eˆtre re´duite a` l’orientation globale des chaˆınes
a` l’e´tat surfondu.
Influence de l’instant d’application : point de densification.
Le re´sultat le plus original concerne l’influence de l’instant d’application du cisaillement
t0. Dans certaines conditions, t0 n’influe pas sur la cine´tique globale. Suivant le raison-
nement intuitif, si l’activation des germes est une conse´quence directe de l’e´coulement,
alors la cine´tique devrait eˆtre de´cale´e dans le temps suivant l’instant d’application du
cisaillement. Ce n’est pas le cas dans un large domaine d’instant d’application du cisaille-
ment. Cette observation a e´galement e´te´ mise en e´vidence sur les fluctuations de densite´
et d’orientation par diffusion de la lumie`re. La figure IV.6 rappelle les re´sultats obtenus
pour des expe´riences ou` seul t0 varie. Dans la gamme de temps explore´e, aucune influence
n’est de´tecte´e sur les fluctuations de densite´. En revanche, la cine´tique globale est moins
rapide pour les expe´riences d et f, qui correspondent a` des cisaillement plus tardifs, que
pour les expe´riences a et b, tout en e´tant toujours plus rapide que la condition statique.
Ce re´sultat s’explique par le de´veloppement des fluctuations de densite´.
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(a) (b)
Figure IV.6 – Influence de l’instant d’application t0. Cisaillement pendant
tS=30s, γ˙=1 s
−1. Expe´riences de SALS (a) et DLI (b).
Le temps de de´but de de´veloppement de Qη est note´ tD (voir figure IV.6(a)) et appele´ point
de densification. Il est reporte´ sur la figure IV.6(b). On constate que pour les expe´riences
a et b le cisaillement se produit avant tD, alors que le cisaillement est applique´ apre`s tD
pour les expe´riences d et f. Ceci indique que l’instant d’application de l’e´coulement n’a pas
d’influence sur la cine´tique globale tant que le cisaillement est applique´ avant le temps tD
de densification. Le roˆle fondamental joue´ par les fluctuations de densite´ dans le processus
de cristallisation acce´le´re´e par cisaillement est ainsi mis en e´vidence. Afin d’acce´le´rer de
manie`re optimale la cine´tique de cristallisation, il faut appliquer le cisaillement avant le
temps caracte´ristique tD.
IV.3 Conclusion
La mise en relation des re´sultats de croissance cristalline et de diffusion de lumie`re a
permis de conclure que, pour nos expe´riences, le de´veloppement des fluctuations dites de
densite´ co¨ıncide a` peu pre`s avec l’apparition des premiers sphe´rolites. Nous observons tou-
tefois une e´volution avec la tempe´rature de cristallisation. Ce re´sultat est apparemment
en contradiction avec les interpre´tations donne´es dans la litte´rature des fluctuations de
densite´ comme pre´curseur de la cristallisation. Ne´anmoins, ce re´sultat est conforme a` la
the´orie de Stein-Wilson. De plus, comme la diffusion de la lumie`re ne permet de de´tecter
les fluctuations de densite´ que lorsque celles-ci atteignent une taille suffisante, il s’agit
certainement d’une signature de phe´nome`nes se produisant a` une plus petite e´chelle et
qui sont eux pre´curseurs de la germination.
L’e´volution au cours de la cristallisation des fluctuations de densite´ reste difficile a` inter-
pre´ter. Un maximum est de´tecte´ pour une taille de sphe´rolites proche de 35µm. D’apre`s
le mode`le de Stein-Wilson, nous de´tectons des fluctuations d’anisotropie dans le fondu.
Une hypothe`se est que ces fluctuations sont localise´es pre`s du front de croissance. Cette
hypothe`se est en accord avec certaines nouvelles interpre´tations de la croissance cristal-
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line. Strobl [115] suppose que les sphe´rolites se de´veloppent via des e´tapes interme´diaires
me´somorphes au niveau du front de croissance. Des blocs se´pare´s par des re´tre´cissements
locaux se forment et disparaissent progressivement par e´paississement des domaines plus
fins, pour donner une morphologie cristalline d’e´paisseur constante. Un autre type d’ar-
gument provient de re´sultats de simulations par dynamique mole´culaire, qui semblent
montrer que le polyme`re ne peut eˆtre dans un e´tat fondu ale´atoire a` proximite´ des la-
melles cristallines en cours de croissance [18]. En effet, les simulations montrent que c’est
le changement d’orientation locale des chaˆınes dans le fondu proches du cristal qui consti-
tuent le processus le plus lent qui va imposer la cine´tique. Il est ne´cessaire que les chaˆınes
soient pre´-oriente´es pour que la croissance se produise.
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Les expe´riences re´alise´es dans ce travail ont permis de mettre en place un protocole pre´cis
d’e´tude de l’influence d’un cisaillement sur la cristallisation isotherme du polypropyle`ne.
Le protocole permet d’effacer l’histoire thermo-me´canique des e´chantillons et de controˆler
le cisaillement, ainsi que la tempe´rature. En utilisant des techniques approprie´es, la cristal-
lisation a e´te´ observe´e depuis les premiers stades jusqu’aux morphologies finales. Ce travail
met donc en commun des approches jusqu’alors disjointes de l’e´tude de la cristallisation
pour proposer des explications qui soient cohe´rentes avec l’ensemble des re´sultats obtenus.
Les cine´tiques globales de la cristallisation sont acce´le´re´es lorsqu’un cisaillement est ap-
plique´ et la cine´tique est d’autant plus rapide que le temps et le taux de cisaillement sont
e´leve´s. Notre e´tude ne s’est pas inte´resse´e aux valeurs e´leve´es de quantite´ de cisaillement,
afin de s’assurer que la cristallisation se produit apre`s le cisaillement et donc que l’e´coule-
ment est homoge`ne. En conse´quence, nous n’avons pas pu observer la saturation a` hauts
taux ou temps de cisaillement rapporte´e dans la litte´rature, qui correspond ge´ne´ralement
a` une cristallisation pendant le cisaillement. En revanche, les mesures de bire´fringence
sous e´coulement montrent une saturation rapide de l’orientation globale lorsque la dure´e
du cisaillement augmente. Ainsi, la cine´tique globale continue d’eˆtre acce´le´re´e alors que
l’orientation globale est constante. Ce re´sultat important montre que l’orientation globale
n’est pas le seul parame`tre expliquant l’acce´le´ration de cine´tique globale, contrairement a`
ce qui est ge´ne´ralement conside´re´ dans les mode`les de cristallisation induite par un e´cou-
lement.
Les deux parame`tres me´caniques influent diffe´remment sur la cine´tique : le taux de cisaille-
ment est un parame`tre plus ”efficace” que le temps de cisaillement. Des lois cine´tiques ont
e´te´ e´tablies qui permettent de pre´dire l’e´volution de cine´tique globale a` partir des para-
me`tres me´caniques. Malheureusement, la de´pendance des constantes de vitesses vis-a`-vis
de ces deux parame`tres n’est pas de´couple´e, si bien que l’extension des lois cine´tiques
propose´es a` des couples (γ˙, tS) en dehors du domaine explore´ ne peut pas eˆtre valide´e.
Les premiers stades de la cristallisation ont e´te´ e´tudie´s en condition statique et apre`s
cisaillement par diffusion de la lumie`re aux petits angles. Dans les deux cas, d’impor-
tantes fluctuations de densite´ sont de´tecte´es avant que les fluctuations d’orientation se
de´veloppent. Si ce re´sultat avait re´cemment e´te´ rapporte´ par Pogodina et al. [98] pour
la cristallisation en condition statique du polypropyle`ne, notre e´tude vient enrichir les
connaissances sur ces fluctuations de densite´, notamment sur leur couplage avec le ci-
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saillement :
• Les fluctuations de densite´ ne sont pas uniquement dues a` la pre´sence d’impurete´s dans
le polyme`re fondu.
• Elles sont de´tecte´es e´galement pour un PVDF, et ne sont donc pas propres a` la structure
du polypropyle`ne.
• L’intensite´ des fluctuations de densite´ augmente quand la tempe´rature de cristallisation
diminue.
• L’application d’un cisaillement avant la cristallisation augmente la cine´tique et l’inten-
site´ des fluctuations de densite´.
• L’influence des parame`tres me´caniques sur les fluctuations de densite´ est comparable a`
celle sur les cine´tiques globales.
Les longueurs de corre´lation de ces fluctuations de densite´ sont toujours de l’ordre du
micron (pour le polypropyle`ne et pour le PVDF) et aucun lien avec les parame`tres cristal-
lins du polyme`re n’a pu eˆtre e´tabli. Il reste donc une incertitude sur ce que repre´sentent
physiquement ces fluctuations de densite´.
La mise en relation des e´tudes de cine´tique et des premiers stades (chapitre IV) a ap-
porte´ des e´le´ments supple´mentaires pour une compre´hension comple`te de la cristallisation
et de sa de´pendance vis-a`-vis d’un cisaillement.
• La cristallisation en condition statique suit un me´canisme de germination/croissance.
L’apparition des sphe´rolites se produit en meˆme temps que le de´veloppement de fluctua-
tions de densite´, conforme´ment au mode`le de Stein-Wilson (a` nuancer toutefois selon
la tempe´rature de cisaillement).
• L’intensite´ des fluctuations de densite´ varie dans le meˆme sens que le nombre de germes,
mais un couplage quantitatif n’a pas e´te´ mis en e´vidence.
• Une analogie tempe´rature/cisaillement permet de de´crire de manie`re simple l’effet du
cisaillement sur la cristallisation. Toutes les tendances observe´es sont similaires, hormis
la germination de surface apre`s cisaillement. Cette analogie pre´sente en outre des limites
qui empeˆchent une re´elle quantification.
• Un temps de densification tD a e´te´ de´fini pour indiquer le de´but du de´veloppement des
fluctuations de densite´. Tant que le cisaillement est applique´ avant ce temps caracte´-
ristique, les cine´tiques globales de cristallisation sont identiques. Quand le cisaillement
est applique´ apre`s tD, les cine´tiques sont de´cale´es : elles sont d’autant plus lentes que
l’instant d’application est grand.
Le premier point peut sembler contraire a` l’ide´e selon laquelle les fluctuations de densite´
sont l’e´ve´nement pre´curseur de la cristallisation. Cependant, les fluctuations de densite´ de´-
tecte´es par diffusion de la lumie`re aux petits angles te´moignent selon nous de fluctuations
dans le fondu a` une e´chelle plus locale.
Perspectives
L’objectif de ce travail e´tait de de´finir une me´thode pour permettre par la suite d’e´tudier
d’une manie`re nouvelle la cristallisation des polyole´fines. La premie`re tentative de trans-
position de la me´thode a concerne´ un PVDF. Les re´sultats rapporte´s dans les chapitres II
et III montrent que la cristallisation du PVDF peut eˆtre e´tudie´e selon le protocole mis en
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place pour le polypropyle`ne et que les principaux re´sultats obtenus sont similaires. Une
des perspectives principales de ce travail est donc de l’e´tendre a` d’autres polyme`res.
Des questions importantes subsistent sur le phe´nome`ne physique lie´ aux fluctuations de
densite´ de´tecte´es par diffusion de la lumie`re durant les premiers stades de la cristallisation.
Diffe´rentes e´tudes devraient permettre de clarifier ce point :
• Une e´tude des fluctuations de densite´ en fonction de la structure mole´culaire. L’ide´al
serait de disposer de produits mode`les avec des distributions de longueur de chaˆınes
e´troites (polypropyle`nes me´talloce`nes), pour s’affranchir des effets dus a` une importante
polymole´cularite´.
• Une e´tude syste´matique de l’influence d’une fraction volumique connue d’agents nu-
cle´ants dans une meˆme matrice polyme`re sur les fluctuations de densite´ (notamment
sur leur intensite´).
• Un suivi de la dynamique des chaˆınes macromole´culaires pendant les premiers stades
par diffusion de neutrons (ne´cessite´ d’un marquage) pour acce´der a` une e´chelle plus
locale (5-20A˚).
• La diffusion de lumie`re avec des sources laser de longueur d’ondes variables.
• La dynamique mole´culaire devrait permettre de comprendre l’origine des fluctuations
de densite´ et le roˆle joue´ par les chaˆınes macromole´culaires dans leur apparition.
Une e´tude expe´rimentale des premiers stades est certainement encore ne´cessaire avant de
commencer a` envisager d’inte´grer ces e´le´ments dans une mode´lisation de la cristallisation
induite par cisaillement. Le mode`le qui a` l’heure actuelle semble le plus adapte´ est celui
base´ sur la the´orie de la reptation de´veloppe´ par l’e´quipe de Maffettone a` Turin [16].
Notre travail s’est place´ dans le cadre d’une cristallisation apre`s e´coulement, ou` les mor-
phologies semi-cristallines restaient de type sphe´rolitique. Mais nous avons e´galement
observe´, conforme´ment a` de nombreuses e´tudes dans la litte´rature, des morphologies de´-
forme´es lorsque l’e´coulement devient plus ”fort”. Les parame`tres thermiques et me´caniques
(γ˙, tS et Tc) qui gouvernent la transition sphe´rolite/shish-kebab n’ont pas e´te´ e´tudie´s en
de´tail, et il serait inte´ressant de les relier a` la rhe´ologie du polyme`re fondu.
L’e´coulement dont nous avons e´tudie´ les effets sur la cristallisation est le cisaillement.
Dans les proce´de´s de mise en forme des polyme`res, les e´coulements sont complexes, mais
peuvent eˆtre ge´ne´ralement de´compose´s selon deux e´coulements simples : le cisaillement et
l’e´longation. Si dans certains proce´de´s, comme l’injection, l’e´coulement est essentiellement
un cisaillement, de nombreux proce´de´s (extrusion cast-film, souﬄage de gaine) imposent
un e´coulement e´longationnel au polyme`re fondu. D’un point de vue cine´matique, l’e´lon-
gation est un e´coulement plus simple que le cisaillement, ce qui facilite son traitement
dans les mode`les. Malheureusement, il est tre`s difficile expe´rimentalement de produire un
e´coulement e´longationnel pur. C’est ce qui explique que la quasi-totalite´ des e´tudes de
cristallisation de polyme`res depuis l’e´tat fondu s’inte´ressent uniquement au cisaillement .
L’e´quipe de Eder a` Linz [112] et celle de Peters a` Eindhoven [117] sont les seules a` pre´sen-
ter actuellement des dispositifs e´longationnels adapte´s a` l’e´tude de la cristallisation. Les
premiers re´sultats ne semblent pas montrer de grande diffe´rence avec les effets observe´s
du cisaillement. Un dispositif de micro traction a e´te´ modifie´ par Monasse au CEMEF
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pour l’e´tude spe´cifique de la cristallisation [82]. Les travaux mene´s durant la fin de ma
the`se par Ana Ramos avec cet appareil sur le polypropyle`ne 3030BN1 ont permis d’ob-
server (microscopie optique) un effet du taux d’e´longation sur la vitesse de croissance.
La principale difficulte´ re´siduelle de ces expe´riences est que le protocole utilise´ pour les
expe´riences n’est pas adapte´. Le temps et la tempe´rature de maintien dans le fondu sont
trop longs, l’e´chantillon s’e´coule sous son propre poids. De plus, le controˆle de l’homoge´-
ne´ite´ thermique et du coup de la de´formation est de´licat. L’inte´reˆt reste grand de pouvoir
comparer les deux e´coulements, ce qui doit continuer a` motiver les efforts expe´rimentaux
pour controˆler des cristallisations apre`s e´longation.
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Influence d’un cisaillement sur les premiers stades de la cristallisation du po-
lypropyle`ne
L’influence d’un cisaillement sur les premiers stades et la cine´tique de cristallisation iso-
therme d’un polypropyle`ne isotactique est e´tudie´e expe´rimentalement. Dans la gamme
de taux de cisaillement ou` les morphologies restent sphe´rolitiques, le taux et la dure´e
du cisaillement, ainsi que l’instant d’application varient se´pare´ment. Des techniques rhe´o-
optiques permettent de suivre la cristallisation, qui se produit dans des conditions thermo-
me´caniques controˆle´es.
Au-dela` d’un taux et d’un temps de cisaillement critique, la cine´tique de cristallisation
est augmente´e. La cine´tique n’est en revanche pas affecte´e par une modification de l’ins-
tant d’application, seuls la dure´e et surtout le taux du cisaillement subis par le mate´riau
comptent. L’influence des parame`tres de l’e´coulement est relie´e aux mesures d’orientation
globale des chaˆınes.
Les premiers stades de la cristallisation sont e´tudie´s par diffusion de la lumie`re aux petits
angles, qui de´tecte des variations dans les fluctuations de polarisabilite´. Les fluctuations
de densite´ sont toujours de´tecte´es avant les fluctuations d’orientation et sont couple´es
au cisaillement applique´. Les expe´riences permettent de comparer l’influence de la tem-
pe´rature et du cisaillement sur la cine´tique et l’amplitude des fluctuations de densite´.
L’e´volution de ces fluctuations de densite´ est ensuite compare´e aux e´tapes de germination
et croissance suivies par microscopie optique.
Mots-cle´s : Cristallisation, Cisaillement, Polypropyle`ne, Cine´tique, Fluctuations de den-
site´
Influence of a shear flow on the early stages of polypropylene crystallization
The effect of a shear flow on the early stages and the kinetics of isothermal crystalli-
zation of an isotactic polypropylene is studied experimentally. In the shear rate region
where crystallization proceeds through point-like precursors, the magnitude of the shear
rate, the shearing time, as well as the instant in time at which the deformation starts are
varied, in combination with a well-defined flow field and the use of rheo-optical measure-
ments.
Above a critical shear rate and a critical shearing time, the crystallization kinetics are
enhanced. The kinetics are on the other hand not affected by the instant in time at which
flow is applied, only the shearing time and primarily the magnitude of the shear rate
experienced by the material matter. The influence of flow parameters are compared to the
measurements of global chain extension.
The early stages of crystallization are investigated by small-angle light scattering expe-
riments, which detect changes in the polarizability fluctuations. Density fluctuations are
always detected prior to orientation fluctuations and they are coupled to shear flow. Mea-
surements explicitly compare the effect of temperature and shear on the kinetics and the
intensity of the density fluctuations. The evolution of these density fluctuations is then
compared to the optical observations of nucleation and growth.
Keywords : Crystallization, Shear flow, Polypropylene, Kinetics, Density fluctuations
